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O Introducción
El desarrollo de la microelectrónica en los últimas décadas ha incidido de una
manera importante en todos los campos de la actividad humana (industrial, científico,
técnico, medio ambiente,...).
Los recientes avances en la fabricación de dispositivos basados en
semiconductores compuestos, y mas concretamente en los formados por los grupos III
y V del sistema periódico han ampliado la oferta de las prestaciones de la
microelectrónica. Hasta ahora ésta se basaba fundamentalmente en la tecnología de
silicio. Con la tecnología en semiconductores III-V se abren nuevos campos de
aplicación, especialmente en dispositivos ópticos y de alta frecuencia.
Dentro de los semiconductores III-V el arseniuro de galio ha sufrido el
desarrollo más importante, convirtiéndose en la punta de lanza del resto.Su estudio ha
sido el centro de atención de numerosos laboratorios en todo el mundo. La aparición
de nuevas técnicas de crecimiento entre las que destaca la Epitaxia por Haces
Moleculares (MBE) ha permitido un gran avance en la obtención de capas epitaxiales
de alta calidad, fabricación de nuevas estructuras artificiales (ingeniería de bandas) y
la posibilidad de obtener dispositivos con modulación de impurezas.
Desde la aparición de esta técnica epitaxial (A.Y. Cho, J. Vac. Sci. Technol.
8, 531 (1971)) la posibilidad de usar técnicas de caracterización superficial “in situ”
durante el crecimiento ha contribuido enormemente a la comprensión y modelización
del proceso de crecimiento. A su vez, la compresión de los procesos de crecimiento
ha permitido una rápida evolución y la aparición de nuevas técnicas epitaxiales a partir
del MBE. Entre ellas destaca las que posibilitan el crecimiento epitaxial de muestras
1
de gran calidad estructural y óptica a bajas temperaturas de substrato (300 0C) como
la Epitaxia por Migración Favorecida (“Migration Enhanced Epitaxy”, MEE) y la
Epitaxia por Haces Moleculares de Capas Atómicas (“Atomic Layer Molecular Beam
Epitaxy”, ALMBE).
El ALMBE es una técnica epitaxial basada en una cinética de crecimiento
bidimensional desarrollada en el Centro Nacional de Microelectrónica de Madrid
(C.S.I.C.), que ha abierto la posibilidad de obtener nuevas estructuras con alta calidad
(estructuras tensadas como AlAs/mAs, GaAs/GaP, GaAs/Si,...) así como obtener
buenas propiedades morfológicas incluso en condiciones de una alta impurificación
intencionada.
En esta memoria se describe la aplicación del ALMBE a la obtención de GaAs
con alta impurificación con silicio para realizar contactos óhmicos de alta calidad sin
necesidad de tratamientos térmicos para su difusión.
También se expone el crecimiento por ALMBE de heteroestructuras de AlAs
sobre InAs y viceversa, materiales cuyas condiciones de crecimiento por MBE
convencional son incompatibles. Este estudio se materializa en la obtención de
superredes mAs/AlAs de período variable y en la determinación de sus propiedades
ópticas y eléctricas.
La memoria ha sido dividida de la siguiente forma:
En el capítulo 1 se describen los sistemas experimentales utilizados para el
crecimiento y caracterización de las muestras. En el capítulo II se muestra el estado del
arte en la utilización del ALMBE en la obtención de GaAs altamente impurificado con
silicio. En el capítulo III se estudia las características que limitan la obtención de una
mayor densidad de portadores en GaAs. En el capitulo IV se estudiarán las variaciones
que se producen en el GaAs con alta impurificación tanto en su estructura de bandas
como en la densidades de defectos. El capitulo V aporta nuevas ideas sobre la
incorporación del sicilio durante el crecimiento del GaAs. Y por último en el capítulo
2




Para la realización de los estudios que han dado lugar a esta memoria se han
utilizado una serie de técnicas experimentales que se expondrán a continuación.
¡.1 Epitaxia por Haces Moleculares (MBE)
Esta técnica es muy versátil para el crecimiento epitaxial de estructuras de
semiconductores, metales o aislantes. Este proceso de cristalización se produce
mediante la reacción de haces atómicos o moleculares térmicos de los elementos
constituyentes y la superficie del substrato a temperatura elevada y en ultra-alto
vacío (UHV) [1-3].
La composición de la epicapa y su nivel de impurificación dependen de la
velocidad relativa de llegada de los distintos componentes como de su velocidad de
reevaporación. Estos parámetros serán controlados por la evaporación de los
mismos en sus fuentes.
La velocidad típica en esta técnica es de 1 ¡xm/h que es lo suficientemente
lenta para permitir un buen control durante el crecimiento y a la vez obtener una
superficie muy plana durante el mismo.
El control de los distintos flujos para la obtención de multicapas o
impurificación modulada se realiza mediante la utilización de pantallas mecánicas
para interrumpir los haces de los elementos no deseados.
Una de las mayores ventajas de esta técnica frente a las otras existentes es
la posibilidad de utilizar técnicas de análisis superficial durante el crecimiento de
la epitaxia, con la difracción de electrones reflejados de alta energía (RHEED),
espectroscopia de electrones Auger (AES), elipsometría o espectroscopia de
diferencia de reflectancia (RDS).










Esquema del proceso del proceso MBE de compuestos
l11-V con impurezas activas y la distribución de los





compuestos III-V con impurezas eléctricamente activas. En ella se puede observar
la célúla de efusión (tipo Knundsen) con los distintos elementos y las pantallas de
interrupción, así como el substrato con su calefacción y la técnica RHEED de
análisis superficial.
La Epitaxia por Haces Moleculares (MBE) apareció como tal en 1970 [4],
aunque las ideas fundamentales parten del “método de las tres temperaturas”
desarrollado por Giinter en 1958 [5] y de los trabajos de Arthur [6,71 sobre la
cinética superficial y la interacción de haces de Ga y As2.
A partir de entonces se fueron introduciendo mejoras en el sistema
experimental, tan importantes como la conexión de una precámara para la
introducción de los substratos (en 1978) sin llevar la cámara de crecimiento a
presión atmosférica, evitando así la contaminación de las diferentes elementos. Otra
mejora importante introducida (en 1979) fue la instalación de criopaneles alrededor
de la zona del substrato por donde circula nitrógeno liquido además de los
serpentines refrigerados que actúan como pantallas térmicas. De esta manera el
criopanel minimiza la concentración de elementos residuales en esa zona.
Con esta técnica se han obtenido no sólo muestras de alta pureza sino que
también ofrece la posibilidad de obtener estructuras con diferentes materiales y con
impurificación modulada.
En sus comienzo se obtuvieron principalmente estructuras basadas en GaAs
y AIGaAs, pero actualmente se han ampliado a prácticamente todos los compuestos
hl-y, II-VI, 1V-VI así como metales, aislantes y silicio [2].
1.1.2 Descripción del sistema experimental
Para la obtención de las muestras analizadas en esta memoria se han utilizado
dos equipos MEE cuyo esquema se muestra en la figura 1-2. Ambos están diseñados
y construidos parcialmente en nuestro laboratorio.











































































































































































































































































iónicas VARIAN, una precámara con bomba iónica y una turbomolecular o ceolita
para el vacío previo, y una barra de transferencia entre ambas, accionada
magnéticamente. La cámara de crecimiento tiene dos serpentines que actúan como
criopaneles, rodeando el conjunto de las células y la zona del substrato. Otros
serpentines refrigerados por agua rodean las células que alcanzarán mayor
temperatura (grupo III e impurezas).
El horno porta-substratos “cuelga” de un manipulador XYZOsc, con una
resistencia de calefacción y un termopar abierto que se cierra en contacto con el
portasubstratos, que es un disco de molibdeno de 1” donde se fija el substrato con
indio.
Las células van montadas en disposición hexagonal alrededor del substrato,
a una distancia de 140 mm del mismo. Las células que alcanzan mayor temperatura
llevan un crisol de nitruro de boro pirolítico rodeado de una resistencia de caldeo
de tántalo y con varias camisas anti-radiación de chapa de tántalo. El termopar para
el control de la temperatura va tocando el fondo del crisol. Las pantallas de las
células del grupo III e impurezas van montadas en otra brida junto a cada célula y
)
van accionadas magnéticamente o mediante pasaje rotatorio y control neumático.
Las célula de As ha sido diseñada especialmente de tal manera que se obtiene una
relación del flujo apertura-cierre de 150 [8] frente al 20 que se obtiene con la
convencionales.
Se han utilizado para la impurificación con silicio dos tipos de células, una
convencional y otra llamada de caldeo directo, diseñada y fabricada en nuestro
laboratorio para disminuir la incorporación de otras impurezas no deseadas [9].
La cámara está dotada de un sistema RHEED para análisis superficial y un
espectrómetro de masas tipo cuadrupolo para el análisis de la composición del gas
residual.
La precámara tiene un carrusel donde se pueden introducir cinco substratos
sin romper el vacío de la cámara de crecimiento.


































































































































El sistema II posee dos cámaras de crecimiento con cuatro cámaras auxiliares
(esclusa y sputtering, precámara 1, cámara Auger y cámara 2) y un sistema de
transferencia de muestras a la cámara de crecimiento.
La diferencia del sistema II respecto al sistema 1 son principalmente la
posibilidad de usar substratos de hasta 3” porta-substrato giratorio y la cámara de
introducción rápida de muestras (esclusa) que va acoplada una cámara de guantes
que se mantiene con sobre-presión de nitrógeno seco para reducir al mínimo la
contaminación de la esclusa durante la carga de los substratos (4 de 3”). Un sistema
de raíles permite desplazar los porta-substratos entre las diferentes cámaras.
El control de todo el sistema, incluido el giro del porta-substrato se realiza
por ordenadores PC compatibles independientes para cada cámara. Este sistema de
control desarrollado en el laboratorio permite controlar la temperatura de cada
célula con un error =+ 1 0C y una velocidad de la electro-válvula de control de las
pantallas de 0.05 seg. aproximadamente. Obteniéndose un tiempo apertura-cierre
o viceversa en todas las células en =0.1segundo.
En ambos sistemas, mediante la utilización de programas informáticos, se
puede obtener el crecimiento de las diferentes estructuras diseñadas [11].
1.1.3 Cinética de crecimiento
El crecimiento por MEE de compuestos 111-y lleva consigo una serie de
procesos en la superficie del substrato. Los siguientes son los más importantes [12]:
a) Adsorción de los átomos o moléculas de los elementos constituyentes
en la superficie del substrato.
b) Migración superficial y disociación de las moléculas adsorbidas.
e) Incorporación de los átomos constituyentes en la red cristalina del
substrato o la capa ya crecida.
d) Desorción térmica de las especies no incorporadas en la red.
lo
Los estudios cinéticos del crecimiento por MBE de los compuestos III-V,
especialmente el GaAs, han dado lugar a una cinética de reacción ampliamente
aceptada [13-15] basada en los procesos antes mencionados.
En la figura 1-3 se muestra un esquema del modelo de crecimiento MBE a
partir de Ga y As desarrollado por Foxon y Joyce [14]. Los átomos de galio que
llegan a la superficie (001) del GaAs quedan adsorbidos en ella, con un coeficiente
de incorporación 1 (relación entre átomos que llegan y los reevaporados) hasta 620
0C.
Por otro lado el arsénico tienen un coeficiente de incorporación menor,
siendo más sensible a la temperatura y la cantidad de átomos de galio en la
superficie. Este elemento llega a la superficie con una molécula, As
4. La disociación
de esta molécula depende de los átomos de galio existentes en la superficie. Dos
moléculas de As4 necesitan dos pares de átomos de galio para al dividirse cada una
en dimeros (As-,), uno de cada molécula reaccione con ellos y luego dos dimeros
forman otra vez una molécula (As4) que se evapora.
Esta reacción es un proceso de segundo orden que conduce a un coeficiente
de incorporación del As4 =0.5.
Esta cinética es aplicable directamente a la incorporación de otros elementos
del grupo III para la formación de aleaciones, donde la relación entre los elementos
del mismo grupo de la composición de dicha aleación. La incorporación de varios
elementos del grupo V complica la reacción al competir entre ellos.
1.1.4 Difracción de electrones reflejados de alta energía
(RHIEED)
Esta técnica superficial nos permite la caracterización “in-situ’ de las
muestras durante el crecimiento.
El diagrama de difracción RHEED nos proporciona gran información de la











Figura 1-3 Esquema del modelo de crecimiento por MBE a partir de





Montaje experimental para la obtención del diagrama
RHEED.





como base para estudios de la cinética superficial, sino que nos permite optimizar
el crecimiento.
El montaje experimental (Figura 1-4) consiste en un cañón de electrones de
energía variable entre O y 10 KeV. El ángulo de incidencia del haz en la muestra
es de 1-2 grados, de tal manera que la información obtenida corresponde sólo a la
superficie de la muestra.
Una pantalla fosforescente recubierta internamente con Al para evitar la
evaporación al sistema del material fosforescente visualiza el diagrama de difracción
de la superficie de la muestra.
Este diagrama es recogido por una cámara CCD de alta sensibilidad y
grabado en un sistema de vídeo para su posterior estudio.
La red recíproca de una estructura bidimensional es una distribución
periódica de barras en la dirección normal al plano que lo contiene (Figura 1-5).
El diagrama RHEED de una superficie plana y perfecta estará formado por
una distribución de puntos en arcos concéntricos que resultan de la intersección de
la esfera de Ewald con las líneas de la red recíproca.
Sin embargo el diagrama observado de una superficie real está formado por
barras perpendiculares al borde de sombra. Esta deformación es debida al
ensanchamiento de los puntos en la dirección perpendicular a la superficie por la
geometría de incidencia rasante utilizada en esta técnica.
Si la superficie es rugosa o presenta núcleos tridimensionales, varía la
geometría de la incidencia, variando por tanto la forma e intensidad de los puntos
de difracción [16]. Si la superficie tiene una ligera capa policristalina en la
superficie aparece un diagrama con halos concéntricos, como ocurre con el óxido
protector existente en la superficie de los substratos de GaAs antes de comenzar el
crecimiento. Esta técnica permite entonces controlar la desorción de ese óxido para
obtener una buena superficie de partida para el crecimiento.
La información que nos proporciona el RHEED proviene de unas pocas capas




Oscilaciones del haz especular, l~, utilizadas para el
calibrado de la velocidad de crecimiento de los distintos
elementos.














Es conocido que la superficie no mantiene la misma disposición atómica al
“faltarle” el plano superior. Este hecho provoca una reordenación de los átomos
superficiales de tal manera que se minimiza la energía.
Dependiendo de la variación de la periodicidad de esta estructura respecto al
volumen, la reconstrucción recibe una denominación (axb). Estos valores
corresponden a los factores existentes entre la celda unidad del volumen y la celda
unidad superficial. Así por ejemplo en una superficie de GaAs (001), se denomína
reconstrucción (2x4) cuando existe un factor 2 y 4 entre la celda unidad en dos
direcciones [110] ortogonales.
El aumento en la red real superficial lleva a una disminución en el espacio
recíproco, apareciendo nuevas barras de difracción entre las existentes del volumen.
Este hecho también será de utilidad para estudiar variaciones del parámetro de ser
red durante el crecimiento de láminas bajo tensión (Cap. VI). Cada reconstrucción
es característica dentro del mismo acimut de la estequiometría superficial. En
función del recubrimiento de arsénico en la superficie (001) del GaAs y en el
acimut [110] se tiene una c(4x4) para un recubrimiento 6>’1, (2x4) para
0.5 =6<1 llegando a la (4x2) para recubrimientos menores [16]. Han sido
estudiadas otras reconstrucciones intermedias de intervalo de aparición más
pequena.
Otra gran utilidad de diagrama RHEED son las variaciones de intensidad que
se producen en él durante el crecimiento [17,18]. Este hecho es más acusado en el
haz reflejado (00) y se ha comprobado que el período de una oscilación corresponde
al tiempo requerido para la formación de una monocapa (una capa de átomos de
galio más una de arsénico, de un espesor a/2, siendo a el parámetro de red). A
partir de la medida de esta oscilación podemos conocer la velocidad de crecimiento
de cada epitaxia. Para calibrar estas velocidades, previamente al crecimiento y
partiendo de una superficie estabilizada en arsénico, se abre la célula a calibrar y
se observa una oscilación que se va amortiguando (figura 1-6). A partir del período
de esta oscilación se conoce la velocidad de crecimiento del material.














O = number of monoloyers
dc-posited
Crecimiento de dos monocapas según el modelo de










recubrimiento en las sucesivas capas depositadas (Figura 1-7). Cada máximo de
intensidad se asocia a una mayor planitud superficial y cada mínimo a un máximo
de rugosidad.
¡.1.5 Mecanismos de crecimiento
El estudio de estas oscilaciones RHEED para distintas temperaturas de
substrato, diferente relación As/Ga y con distintas morfologías (existencia y
densidad de escalones en la misma) ha servido para determinar el modo de
crecimiento de un semiconductor por MBE [20-22].
Según estos estudios se pueden diferenciar tres tipos de mecanismos de
crecimiento.
¡.1.5.1 Crecimiento bidimensional o “capa a capa”
Este tipo de crecimiento se consigue cuando se parte de una superficie plana
y libre de defectos y en las condiciones óptimas para el crecimiento por MBE.
Las condiciones de crecimiento deben ser tales que todos los átomos que se
incorporan a la red lo hagan en la misma capa, no formando otra hasta que la
anterior no esté completa. Para que esto se produzca, la temperatura debe ser lo
suficientemente elevada para que los átomos del elemento del grupo III puedan
moverse por la superficie y encontrar un sitio de fácil incorporación. Por otro lado
se debe de suministrar un flujo adecuado del elemento del grupo y para mantener
la estequiometría en la epitaxia, una vez compensando el flujo que se reevapora.
Las condiciones a las que esto ocurre son a una Tg~58O 0C y con una
relación de flujos «A,.~ / ~ = 10.
Este tipo de crecimiento es como el que se muestra en la figura 1-8, donde
se observa primero una fase de nucleación sobre la superficie plana, con posterior
aumento de estas islas hasta cubrir prácticamente toda la capa inferior y repitiéndose
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Esquema del proceso de crecimiento capa a capa y su
influencia en el haz reflejado. k
Esquema del proceso de crecimiento por propagación de










este proceso. También se puede observar la intensidad del haz especular oscilando
durante este tipo de crecimiento.
¡.1.5.2 Crecimiento por propagación de escalones
Como hemos visto anteriormente, las zonas de fácil incorporación son los
escalones generados por la nucleación de los primeros átomos incorporados. El
crecimiento en una superficie que posee estos escalones de partida (superficie cuya
normal forma un pequeño ángulo con la dirección [001]) con las mismas
condiciones que en el apartado anterior, se deberá a la propagación de dichos
escalones.
También hay que tener en cuenta que si las terrazas son mayores que la
longitud de difusión de los átomos del grupo III, el crecimiento será bidimensional
[23](Figura 1-8). Durante el crecimiento porpropagación de escalones la intensidad
del haz especular no varia, al mantenerse la rugosidad superficial (Figura 1-9).
1.1.5.3 Crecimiento tridimensional
Cuando no se cumplan las condiciones de crecimiento de los apartados
anteriores o no se parte de una superficie plana o con defectos se produce el
crecimiento tridimensional.
Una temperatura inferior llevará a una insuficiente movilidad superficial de
los átomos del grupo III que nuclearían sin alcanzar las zonas de fácil
incorporación, aumentando la rugosidad al estar formándose varias capas a la vez.
Este efecto también se produce cuando hay una relación «A,Á / &~ demasiado
alta, formándose la nucleación con átomos del grupo III antes de llegar a un
escalón.
También se puede producir este tipo de crecimiento en superficies con alta
densidad de defectos, morfología rugosa en otros desperfectos. La intensidad del
20
diagrama RHEED en este caso irá disminuyendo, apareciendo los puntos cada vez
más difusos por la falta de coherencia del haz de electrones.
¡.1.6 Crecimiento MBE con haces modulados. Epitaxia por
Haces Moleculares de Capas Atómicas (ALMBE)
Según se ha visto en los apartados anteriores un buen crecimiento epitaxial
será aquel que se realice de manera bidimensional o por propagación de escalones.
Si además se quiere obtener intercaras abruptas en hetereoestructuras, sólo
se podrá permitir un crecimiento tipo bidimensional.
Como se ha explicado, este tipo de crecimiento va ligado a unas condiciones
iniciales de limpieza y planitud y a unos parámetros de crecimiento (dA,4 ~ — 10
y T~58O0C).
La posibilidad de reducir la temperatura del substrato permitiría obtener otras
mejoras:
-Compatibilizar este crecimiento epitaxial con otros procesos,
modificables a altas temperaturas (tecnología del silicio, etc.).
-Disminución de la difusión de impurezas.
-Disminución de la interdifusiones en heteroestructuras.
-Aumento en la concentración de impurezas...
La posibilidad de obtener estas ventajas ha llevado al estudio del crecimiento
por MBE a baja temperatura.
Una manera de obtener epitaxias abaja temperatura de substrato fue realizada
por Heiblum [24], disminuyendo considerablemente la velocidad de crecimiento,
hasta 0.1 monocapas/seg., para una temperatura de 500 0C. Con estas condiciones
se obtuvieron láminas de GaAs con gran calidad cristalina. Disminuyendo la
velocidad de crecimiento, los átomos de galio que llegan a la superficie (en menor
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cantidad) tienen más tiempo de alcanzar sitios de fácil incorporación, además de
disminuir la probabilidad de juntarse dos para comenzar una nucleación.
Para reducir más la temperatura sería necesario bajar más la velocidad y
entonces tendríamos inconvenientes como la larga duración de una epitaxia o el
aumento de la incorporación de impureza no deseadas.
Posteriormente Briones y colaboradores [25] desarrollaron un modelo en el
que consideraban el crecimiento MBE como una competición entre un crecimiento
bidimensional y de propagación de escalones, que depende de la morfología
superficial, y por tanto local y variable en el tiempo. Teniendo en cuenta que los
escalones son centros de fácil incorporación, una superficie escalonada tendrá una
cinética rápida, mientras que una plana la tiene lenta.
Si se divide la superficie bajo el haz de electrones en pequeñas parcelas con
cinética local propia, que además de depender de su morfología, depende de los
dominios vecinos. Cada uno tendrá un comportamiento sinusoidal de período su
velocidad local de crecimiento y con amplitud máxima igual para todos. Sumando
todas estas intensidades parciales tendremos la intensidad total del haz especular.
El aumento de la dispersión de fases en cada oscilación llevará a un
amortiguamiento de intensidad total, sin llegar a un aumento en la rugosidad
superficial.
Para lograr que no haya esta variación se tiene poner en fase a todos los
dominios. Esto se puede conseguir forzando la estequiometría superficial. Si el flujo
de arsénico se interrumpe durante un corto espacio de tiempo (figura 1-10) toda la
superficie alcanzará una estequlometría más rica en galio. Cuando el arsénico
vuelve a llegar a la superficie, encontrará una alta reactividad por tener gran
cantidad de átomos en la misma, nucleándose GaAs por toda la superficie y
simultáneamente. Si se vuelve a cortar el suministro de arsénico al completarse una
monocapa, el proceso se repetirá a cada corte de flujo, creciendo monocapa a
monocapa o bidimensionalmente.
Este proceso hace que todos los dominios se encuentren en fase, haciendo
que la intensidad total oscile con la misma intensidad a lo largo del tiempo.
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Figura 1-10 Operación de las pantallas en un crecimiento por
ALMBE puls~ndo tinicamente el haz de As4.
t
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Este proceso fue puesto en práctica por Briones [26] y llamado ALMBE
(“Atomic Layer Molecular Beam Epitaxy”) por su similitud con la alternancia de
reactivos en el crecimiento por MOCVD para obtener crecimiento capa a capa.
Otra posibilidad de variar la estequiometría superficial consiste en alternar
los haces de los elementos III y V, de manera que se llega a rico en galio y rico en
arsénico respectivamente. El comportamiento obtenido aquí es similar y las
muestras que se obtuvieron no se diferencian de las obtenidas con el método
anterior [27].
Para poder variar la estequiometría superficial hacia rica en galio, parece que
debemos tener una temperatura de substrato superior a la de desorción del arsénico
(>550 0C), de tal manera que desorba el excedente de la superficie.
Sin embargo observando el comportamiento de la intensidad del haz
especular (I~) se ve que el intervalo de temperaturas en el que se puede crecer por
ALMBE es muy grande, llegando hasta temperaturas tan bajas como 2000C [28].
En la figura 1-11 se muestra la variación de la estequiometría superficial
junto con la intensidad del haz reflejado, I~, para diferentes temperaturas,
observándose la variación existente entre exceso de galio o arsénico. Los diferentes
cambios de pendiente observados en la intensidad loo corresponden a cambios en
la reconstrucción superficial, por la variación de la estequiometría.
El método de alternancia de haces de Ga y As ha sido empleado por
Horikoshi y colaboradores [29] denominándolo “Migration Enhanced Epitaxy”
(MEE), ya que atribuyen la posibilidad de crecer a baja temperatura a un aumento
de la movilidad superficial del galio sobre galio sin la presencia de arsénico.
1.2 Espectroscopia de diferencia de reflectancia
Esta técnica óptica de caracterización de superficies fue desarrollada por
Aspnes en 1985 [30]. Está basada en la diferencia de reflectancia existente entre dos

























Figura 1-II Comportamiento del la intensidad del haz especular, le-e-,
durante el crecimiento por ALMEE, según la secuencia
que se indica, a diferentes temperaturas de sustrato. En
la parte infcrior se presenta un diagrarna esqueniMico de












En una superficie de GaAs (001) la variación de la estequiometría entre
átomos de galio y arsénico produce variaciones en la reflectancia. En la superficie
los átomos de galio están agrupados en parejas formando dímeros alineados en la
dirección [110]. La reflectancia aumenta en la dirección [110] cuando existe una
mayor densidad de dímeros de galio, siendo máxima para una energía fotónica entre
2 y 3 eV, no variando la reflectancia en este intervalo cuando la superficie está
terminada en As. El estudio de esta anisotropía permite obtener un buen
conocimiento de la estequiometría superficial.
Esta técnica, por su geometría y su carácter óptico es compatible con un
sistema de ultra-alto vacío (UHV). Esto la hace ser utilizable como herramienta “in-
situ”, durante el crecimiento.
La distribución esquemática del sistema óptico se puede ver en la figura 1-12.
La utilización de un láser He-Ne (hv~2 eV) como fuente de iluminación nos
permite trabajar en la zona de máxima reflectancia de los dímeros de galio en la
dirección [110], evitándose la utilización de un polarizador y un monocromador en
el montaje. La emisión polarizada del láser se hace incidir casi perpendicularmente
a la muestra con un ángulo del plano de polarización de 450 con las direcciones
[110] y [110]. De esta forma se iluminan con la misma intensidad las dos
direcciones. La luz reflejada es recogida por dos fotodiodos idénticos después de
atravesar un prisma de Rochon que separa el haz en dos haces polarizados
perpendicularmente y con una divergencia de 15~.
Si la superficie está terminada en arsénico, tendrá un carácter isótropo, por
lo que la señal diferencia entre los dos fotodiodos será nula. La aparición de
anisotropía en la superficie (dímeros de galio) generará una señal diferencia no nula.
Esta técnica junto con RHEED nos permite tener un mejor conocimiento de
la superficie y su estequiometría [30].
La posibilidad de obtener directamente de la diferencia de reflectancia una
señal proporcional a la densidad superficial de dímeros de galio en un amplio




Figura 1-12 Esquema del montaje experimental para 5a medida del




tiempo real durante el crecimiento por ALMBE. De esta manera se puede mantener
a partir de la RD unas condiciones determinadas durante el crecimiento de una
muestra o variarías durante el mismo.
El esquema del sistema experimental se puede ver en la figura 1-12. Con un
ordenador personal compatible se recoge la señal de los fotodiodos a través de un
amplificador y se digitaliza. A partir de ella fijando niveles en la señal RD de
apertura y cierre de la célula de arsénico se controlará el crecimiento.
Estos niveles además de tiempos de retardo sobre el punto de corte con el
nivel fijado se pueden modificar en tiempo real desde el teclado del ordenador.
Con este sistema se pueden obtener muestras en condiciones extremas sin que
se estropeen por pequeñas variaciones, ya que éstas son corregidas rápidamente por
estar controlada la estequlometría superficial.
El registro de la señal de RHEED al mismo tiempo, permite un estudio más
detallado de la relación entre las dos técnicas de análisis.
En la figura 1-13 se muestra una gráfica obtenida con este sistema
experimental para una condición extrema de crecimiento rica en galio.
¡.3 Caracterización por efecto Hall y resistividad de las
capas epitaxiadas
La caracterización eléctrica es fundamental para el conocimiento de las
propiedades de un semiconductor [31]. Esta información es importante para la
evaluación y control del crecimiento de los mismos y así obtener materiales de alta
calidad para aplicaciones en dispositivos. También una caracterización detallada
servirá para el mejor conocimiento de algunos procesos.
Estas dos técnicas ofrecen más información que el resto de las técnicas de
caracterización eléctrica.












Figura 1-13 Intensidad de la señal RO (parte superior) y del haz
especular del RHEED, I~ (parte inferior) obtenidos
durante el crecimiento de una muestra con realimentación
en tiempo real a partir de la señal RO. Las líneas de la
parte superior son los dos niveles a los que se acciona la
pantalla de la célula de As, abriéndose (inferior) o













densidad de portadores, de la resistividad y de la movilidad.
A partir del método desarrollado por Van der Pauw [3211la resistividad y el
coeficiente Hall puede medirse en muestras con forma arbitraria. Sin embargo el
error introducido por el tamaño de los electrodos o su desplazamiento de la periferia
hace que se utilicen determinadas geometrías que los minimizan. Van der Pauw
indicó que una geometría tipo trébol de cuatro hojas era apropiada para obtener un
error mínimo. Sin embargo esta forma requiere una preparación de la muestra
compleja (procesos fotolitográficos,...) que pueden afectar a su superficie. Chwang
[33]estudió los errores cometidos al utilizar una geometría cuadrada (de fácil






Entonces para nuestras muestras (5 =0.1 mm y 1=3 mm) obtenemos errores
menores de 3% para la resistividad y 0.1% para el voltaje Hall.
Las muestras se cortaron en cuadrados, depositando los contactos de indio
en las cuatro esquinas mediante una pluma de molibdeno conectada a un soldador.
Posteriormente se procedió a someter a la muestra a una temperatura de 400
0C
durante 3 minutos en una atmósfera reductora de hidrógeno para difundir el indio
y obtener un buen contacto óhmico. En las muestras crecidas a temperaturas
menores que la de difusión, se realizó ésta sin sobrepasar la de crecimiento.
Para evitar la conducción paralela, todas las muestras se han epitaxiado sobre
substratos aislantes (impurificados con cromo o sin impurificar de alta resistividad).
En la medida del voltaje Hall aparecen otros efectos que pueden inducir
errores en la medida del mismo, como lo son el Ettingshausen, Nerst y Righi-Le
Duc de tipo termomagnéticos [35]. Para evitarlos adoptamos las configuraciones de
la figura 1-14 en la que estos se compensan [36].
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Figura 1-14 Esquema de las diferentes posiciones en la medida del
efecto Hall y la resistividad





Las configuraciones para la medida de la resistividad se han realizado para
compensar inhomogeneidades en la muestra.
El sistema experimental (figura 1-15) que ha sido totalmente automatizado,
posee un criostato de ciclo cerrado de helio, que nos permite hacer medidas en
función de la temperatura. Mediante las ventanas existentes en la cabeza del
criostato se puede iluminar la muestra y con el control de la fuente del electroimán
también permite hacer medidas en función del campo magnético.
1.4 Caracterización mediante medidas de capacitancia-
voltaje (C-V) con barrera electrolítica
Estas medidas nos permiten a partir de la medida de la capacidad conocer la
densidad de impurezas.
En esta configuración el electrolito sustituye el metal, formando una barrera
que se comporta como una tipo Schottky, pudiéndose realizar el mismo tipo de
medidas que en una unión metal-semiconductor. Sin embargo el electrolito además
nos permite atacar al semiconductor, decapando controladamente y así poder
realizar medidas en profundidad [37].
Este tipo de electrolitos suelen ser inocuos durante la medida, actuando como
atacantes químicos al activar la reacción mediante iluminación.
Las medidas CV se han realizado en un equipo comercial Polaron PN-4200.
¡.5 Caracterización óptica por fotoluminiscencia
La fotoluminiscencia es la radiación óptica emitida por un sistema físico
resultante de la excitación a un estado de no equilibrio por medio de radiación
luminosa. Esta técnica respecto a otras basadas en la absorción tiene dos ventajas
importantes. Una es la sensibilidad de la misma, que permite la observación de
defectos en pequeñas concentraciones u otros efectos no observables con la otras
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técnicas. La otra ventaja es la no necesidad de preparar la muestra para la medida,
como puede ser necesario en absorción.
La información que se puede obtener de un espectro de fotoluminiscencia es
muy amplia. Dependiendo del tipo de recombinación radiativa que se observa, se
podrá estudiar la estructura de bandas, el llenado de las mismas, los niveles de
impurezas, tanto donadores como aceptores, defectos sencillos y complejos,
rugosidades de la intercara en las heteroestructuras, etc. [38].
El esquema del sistema experimental utilizado se puede ver en la figura 1-16
está formado por un monocromador Mc-Pherson de una distancia focal de 30 cm,
un láser de Argon para la excitación (hz-’---2.6 eV) y un fotodiodo de germanio
enfriado a nitrógeno líquido como detector. La señal se amplifica mediante un lock-
in y posteriormente se transmite a un ordenador personal compatible que a su vez
controla el barrido del monocromador mediante un motor paso a paso.
La muestra se sitúa en un criostato refrigerado con nitrógeno liquido y dotado





Esquema experimental del sistema de medida de la
emisión de fotoluminiscencia con criostato para medidas
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II Impurificación del GaAs durante el crecimiento
por MBE
11.1 Introducción
La Epitaxia por Haces Moleculares permite la incorporación de impurezas durante
el crecimiento de las capas semiconductoras. Esta posibilidad ofrece una serie de
ventajas para la realización de estructuras y dispositivos semiconductores. La
incorporación de las impurezas durante la epitaxia evita la incorporación de otras
impurezas no deseadas con posterioridad (dañado, tratamiento térmico,...) o
modificaciones introducidas en la película por otras técnicas de impurificación como
la implantación o la difusión. Por otro lado esta técnica permite la impurificación
modulada localizada a determinadas profundidades durante la epitaxia, además de
permitir una variación en la densidad de impurezas. Estas características hacen de la
Epitaxia por Haces Moleculares una técnica idónea para la fabricación de dispositivos
semiconductores como láseres de heteroestructura, transistores de efecto campo de alta
movilidad, detectores, moduladores, etc.
11.2 Impurezas incorporadas no intencionadamente
Hay una serie de impurezas que se incorporan no intencionadamente. Estas
proceden del gas residual dentro de la cámara, generadas principalmente por las zonas
calientes del sistema (células, horno, manómetro, etc.) o de los materiales de partida
(Ga, Al, As. etc.). La concentración de estas impurezas no intencionadas es
generalmente pequeña ( 1x1014 cm3 ), aunque sistemas con especial cuidado y
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tratamientos térmicos adecuados pueden alcanzar valores inferiores [1-3]. Estos valores
se minimizan utilizando para el interior de la cámara y las células, materiales de alta
pureza y baja presión vapor, incluso a alta temperatura. Así la introducción del nitruro
de boro para los crisoles y el tántalo fundido en vacío para las resistencias calefactoras
y las pantallas térmicas ha llevado a bajar ese límite de impurificación no intencionado.
Por otro lado los elementos a evaporar deberán ser de alta pureza, para evitar
la incorporación de esas impurezas en las películas durante el crecimiento. Esto es
especialmente importante en estructuras de baja impurificación residual, como lo son
los transistores de alta movilidad de efecto campo. La alta movilidad en estas
estructuras se basa entre otros parámetros en la baja densidad de impurezas residual
en el canal. Los grupos de trabajo, que realizan este tipo de estructuras, utilizan
elementos de muy alta pureza, siendo usual purezas mayores de ‘7 N [4,5].
Otro factor importante en la minimización de las impurezas residuales es el
horneado de la campana de vacío. Si este es suficientemente prolongado se consigue
la desgasificación de todos los componentes de la misma y por tanto una disminución
de las impurezas no deseadas en el gas residual[1,4-6].
El carbono es la impureza no deseada más común en los sistemas de MBE [7].
Este procede principalmente de la reacción de CO y CO2 con el As ó Ga superficial,
generándose óxido de arsénico ó de galio,que son volátiles y el carbono se incorpora
en la red cristalina [8]. Otras impurezas que se incorporan no intencionadamente y en
menor cuantía son silicio [9], manganeso y azufre.
En otros compuestos III-V pueden incorporarse otras impurezas, dependiendo
de la reactividad de los componentes del gas residual con ellos. Un buen ejemplo de
ello es el oxígeno en las aleaciones de AIGaAs, por la alta reactividad del aluminio con
el oxígeno [10].
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11.3 Impurezas incorporadas intencionadamente
Una de las grandes ventajas del MBE, además de su baja densidad de impurezas
residuales, es el control que se puede realizar de la introducción de impurezas en la
película, tanto espacial como en la concentración de las mismas. Los átomos que se
utilizan como impurezas activadas eléctricamente, aportando electrones o huecos,
pertenecen a los grupos IV y VI de la tabla periódica. Estos se introducen el la red de
GaAs mayoritariamente en forma sustitucional. La impureza del grupo IV se comporta
como aceptor sustituyendo al arsénico y como donor cuando lo hace al galio. Por otro
lado, el grupo VI sustituyendo al arsénico se comporta como donor.
Vamos a hacer ahora una breve descripción de las más importantes.
¡1.3.1 Grupo IV
Carbono
Este elemento, que es inevitable como impureza no intencionada, ha sido muy
difícil de incorporar controladamente debido a la alta temperatura necesaria para
obtener una presión de vapor adecuada para la impurificación. Es una buena impureza
tipo p por su pequeña energía de ionización ( 20 meV ), su alta solubilidad ( hasta
lxlO~ cml) y poseer una constante de difusión muy pequeña ( 2x10’6 cm2 s’ a 800
0C) [11].Recientemente se han utilizado diferentes métodos para conseguir evaporar
u obtener carbono en concentraciones del mismo de hasta 3.5x1020 cm3. Mediante la
utilización de fuentes gaseosas en el MBE (Metal-Organie Molecular Beam Epitaxy,
MOMBE), más concretamente el trimetil-galio (TMG) [12,13]se ha conseguido
impurificar en un intervalo muy amplio abarcando asilas concentraciones de impurezas
más usuales [14-16].Con fuente sólida el problema era obtener carbono de gran pureza
sin introducir otras impurezas, ya que para conseguir una presión de carbono para
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impurificar por MBE se necesita alcanzar temperaturas del orden de 1500 a 2000 0C.
Esto hace imposible obtener un sistema de calefacción que no sea por calentamiento
resistivo del propio grafito. Esto fue realizado por Malik y colaboradores [17],
alcanzando densidades de huecos de hasta 5x10’9 cm3. Otros experimentos similares
han sido realizados recientemente abarcando un mayor intervalo de concentraciones de
huecos, l0’~-10’~ cm3 [18,19].
La utilización de otros gases para obtener impurificación con carbono se han
obtenido con éxito mediante CCl
4, CHCl3 [20] y CH4 [11].
Silicio
Desde la aparición del MBE, el silicio fue considerado como un buen donor
[21]. Sin embargo las altas temperaturas que se requieren para alcanzar la presión de
vapor de trabajo (—1000 0C), propician la introducción de otras impurezas no
deseadas por desorción de CO del tántalo caliente. Este problema ha sido parcialmente
superado con la utilización de nuevos diseños de células, como la desarrollada en el
Centro Nacional de Microelectrónica de Madrid [22]. También se han obtenido
impurificaciones sin calentamiento mediante la utilización de gas silano (SiH
4) [23].
Otro problema que plantea el silicio es su comportamiento anfotérico [24].
Por el contrario ofrece unas ventajas importantes como su coeficiente de
incorporación, K~= 1 [25] y su baja difusividad [21]. Estas cualidades han hecho del
silicio la impureza donora más utilizada en MBE, explotando así las ventajas de esta
técnica de crecimiento (impurificación modulada sin segregación y amplio intervalo de
densidad de portadores obtenible).
Germanio
Este elemento presenta un carácter anfotérico muy alto [26,27],siendo a veces
utilizado para obtener uniones p-n [28],variando las condiciones de crecimiento (T~
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Y ~As4’~Ga 3. Esta misma ventaja se convierte en problema cuando se quieren obtener
epitaxias con distintas condiciones de crecimiento. Este elemento no se usa
actualmente.
Estaño
El estaño no presenta un comportamiento anfotérico y con él se puede alcanzar
una alta densidad de electrones libres. Fue empleado por ello para realizar contactos
óhmicos sin necesidad de alear la metalización [29,30], alcanzando alta densidad de
portadores (hasta 6x10’9 cm-3). Esto sólo es posible en capas muy delgadas ( — 100 Á)
y con temperatura de substrato muy baja. Para temperaturas mayores de 200 0C el
estaño se deposita en forma de islas tridimensionales sin apenas reaccionar con el As,,
As
4 o Ga de la superficie. A temperaturas menores el crecimiento es del tipo Stranski-
Krastanov, con capas bidimensionales de estaño junto con islas tridimensionales de
estaño, produciéndose la incorporación de la impureza vía estado bidimensional a partir
de las zonas periféricas de la isla tridimensional [31].
Más recientemente otro estudio de la incorporación del estaño con la temperatura
de substrato ha revelado una mayor densidad de portadores libres, alcanzando lx 10’~
cm
1 a 600 0C y 2x10’9 cm3 a 400 0C. Si se introduce una densidad de impurezas
mayor de 3x10’9 cm3, se forman islas tridimensionales ricas en estaño [32]. A pesar
de alcanzarse estos niveles de portadores, su gran segregación superficial le convierte
en poco apropiado para películas con impurificación selectiva.
Plomo
No se ha logrado producir portadores en GaAs a partir de la impurificación con
plomo. Se ha observado que este elemento desorbe a temperaturas superiores a 250 “C




Azufre, selenio y teluro
Se ha intentado introducir 5 ó Se sólidos como fuente elemental de impurezas.
El Te ha sido utilizado como aceptor en GaSb, pero sólo se ha obtenido un valor
mayor de 1x1019 cm3.
La no incorporación del plomo ha servido como base para impurificar mediante
compuestos de éste con los elementos del grupo VI. Así se ha utilizado diferentes
compuestos con plomo como fuente portadora, como por ejemplo, PbS [33],PbSe [33]
y PbTe [34],para obtener impurezas de 5, Se y Te respectivamente consiguiéndose
películas con un nivel de impurificación de 8x10’8 cm1, degradándose la superficie
para valores mayores.
Otros compuestos utilizados han sido como el H,S en forma gaseosa [35].
También se ha utilizado como fuente de 5 y Se una célula electroquímica, con Ag,S
y Ag,Se como electrolitos respectivamente [36,37].
Por último se han usado otros compuestos del tipo 1V-VI, para obtener una
doble impureza. Así por ejemplo se ha probado con SnTe [38,39]y con SnSe
2 [40],
obteniéndose una concentración de portadores entre lO~~ y 1018 cm3. Superando éste
límite el teluro se segrega en la superficie.
Como se puede comprobar de los resultados anteriores cada elemento como
impureza plantea diferentes ventajas e inconvenientes. El silicio es el más prometedor
para concentraciones inferiores a 1018 cm3, ya que añade a las cualidades de otros
elementos su baja difusividad. Esto le hace ser la única impureza apropiada para
estructuras de impurificación modulada.
El problema aparece cuando se quiere conseguir una mayor concentración de
portadores, ya que su carácter anfótero hace que a partir de aproximadamente 6x10’8
cm3 todo el silicio introducido en las películas se incorpore como aceptor o forme
43
agregados [24].
Este limite se asocia al carácter anfótero del silicio, como se había observado
anteriormente en germanio [41,42].También algunos autores pensaban en un limite de
solubilidad del silicio en GaAs [43].
En el apartado siguiente se estudiará la naturaleza de este límite en la
concentración de portadores libres y los métodos empleados para superarlo.
¡¡.4 Impurificación del GaAs con silicio
Después de examinar las diferentes impurezas activas eléctricamente tipo n para
el GaAs, se ha puesto en evidencia que el silicio es la más adecuada para la mayoría
de las aplicaciones en dispositivos electrónicos y electro-ópticos.
En este tipo de dispositivos se valoran principalmente cuatro propiedades:
- Energía de activación eléctrica baja (< KT18)
- Control de la densidad de impurezas.
- Amplio intervalo de densidades obtenible, con especial atención en la
zona de alta densidad.
- Baja difusión en la matriz del semiconductor.
Una impureza que cumpla estas características es adecuada para cualquier tipo
de dispositivo. La pérdida de alguna de ellas la limita a un uso más restrictivo,
pudiendo llegar a ser inservible.
El silicio y el estaño incorporado por MBE cumplen estas cuatro condiciones,
que la baja difusión en la red de GaAs hace del silicio la más indicada para la
impurificación por MBE de GaAs, donde tienen gran importancia las estructuras con
impurificación selectiva.
Para la obtención de una impurificación es de gran importancia las condiciones
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de crecimiento de la película, ya que estas influyen de una manera importante en la
cualidad y cantidad de la misma [21].
Vamos a estudiar la influencia de los distintos parámetros de crecimiento en la
obtención de películas impurificadas de GaAs con silicio.
11.4.1 Influencia de las condiciones de crecimiento en la
incorporación del silicio como impureza tipo n
La obtención de alta impurificación con silicio en GaAs ha sido una meta muy
importante por las aplicaciones que esta posibilidad ofrece. Con este tipo de películas
se pueden obtener zonas n~ que son de utilidad en todos los dispositivos electrónicos
(Transistores HEMT, HBT), electro-ópticos (láser, led, moduladores,..) y en
conexiones eléctricas metal-semiconductor para obtener un buen contacto óhmico.
Hasta 1983 la máxima densidad de electrones libres conseguida por MBE en este
tipo de películas era de 6xlOW cm3 [21]. Heiblum y colaboradores [44] logran
aumentar considerablemente este límite hasta lx 1019 cml Este valor lo obtienen
reduciendo la velocidad de crecimiento hasta 0.1 micra ¡ hora, y aumentando la
relación de flujos As
4/Ga hasta 5, para evitar la formación de aglomerados de silicio
en la superficie.
Siguiendo este método se podrían obtener capas superficiales para los contactos
eléctricos, ya que estos sólo tienen entre 100 y 2000 A (esto supondría entre 0.1 y 2
horas de crecimiento). Pero no sería nada práctico utilizarlo para capas más gruesas
(por ejemplo capas amortiguadoras 5000 A aproximadamente).
Años más tarde Sacks [45] introdujo otra modificación en los parámetros de
crecimiento para obtener alto nivel de impurificación en GaAs con Si. Aumentando la
relación de flujos de arsénico y galio , ~ ‘~0. , hasta un valor de 11, obtiene una
concentración de portadores de 1.8 x 1019 cmt a una velocidad de crecimiento de
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0.79 micras / hora.
Neave y colaboradores realizaron un estudio de cómo afectaba la temperatura
de crecimiento a la eficiencia en la impurificación [46].Observaron cómo
disminuyendo la temperatura de 600 0C a 477 0C , obtenían mayor nivel de
impurificación, aunque sólo lograron obtener 7x1018 cm3. Ellos atribuyeron este valor
a la máxima solubilidad del Si en el GaAs.
Posteriormente Ogawa y Baba [47] han hecho un estudio similar pero
disminuyendo la temperatura hasta 350 0C. Con esta temperatura, a una velocidad de
crecimiento de .5 micras / hora y con una relación entre flujos ~Á~4 ~~GS entre 2 y 4,
obtuvieron una densidad de portadores de l.8x10’9 cm3.
Por otro lado Ito e Ishibashi [32] observaron un efecto similar en GaAs
impurificado con estaño, alcanzando 2 x l0’~ cm’3 a una temperatura de 400 0C.
Nosotros basándonos en el crecimiento por ALMBE logramos resultados
ligeramente superiores a los citados anteriormente y que se expondrán posteriormente.
11.4.1.1 Incorporación de las impurezas durlnte el crecimiento
En la superficie de la película, cuando se introduce una impureza se debe
producir una reacción química para que dicha impureza se incorpore a la red cristalina.
Para el silicio, las dos reacciones más favorables son las siguientes [48]:
+ Voa > Si~~ + 6
donde el silicio se comporta como donador al ocupar una vacante de galio, y
Sig + VAS > ~‘As + h~
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donde el silicio en una vacante de arsénico se comporta como aceptor.
Un estudio termodinámico de ambas ecuaciones en el equilibrio, revela que la
primera es más favorable. Este resultado se observa en películas crecidas por MBE en
condiciones normales, donde el silicio se incorpora preferentemente en vacantes de
galio.
Para densidades de impurezas del orden de lxlO’8 cmt se empieza a observar
una saturación en el número de portadores libres obtenidos (figura 11-1). Esto hace
pensar en la compensación generada por diferentes defectos o impurezas. Por tanto la
densidad de portadores libres obtenidos es menor a pesar de introducir una mayor
densidad de impurezas. Esto es debido a que en esas condiciones el silicio empieza a
incorporarse también en vacantes de arsénico, generando aceptores que compensan los
electrones de los donadores ó generándose pares de silicio como vecinos próximos [49-
51]. Otra posibilidad es la generación de defectos en la red eléctricamente activos.
11.4.1.2 Influencia de la presión de arsénico en la incorporación
del silicio como impureza tipo n durante el
crecimiento por MBE
La variación de las condiciones de crecimiento nos llevará a una variación en
la incorporación de la impureza en la red cristalina.
De las reacciones anteriores obtenemos en el equilibrio
K [S1
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Esta relación nos indica que el aumento de la concentración de vacantes de galio
ó de la presión de silicio nos aumentará la concentración de Si0~ y por tanto de n.
Como ya se ha mostrado la relación con la presión de Sig no es válida para valores
superiores de 6 x lO~~ cm
3 . La otra posibilidad que se muestra es el aumento de la
concentración de vacantes de galio. Para ver esto, nos remitiremos a otra ecuación de
equilibrio, en este caso a la relación entre las vacantes de galio y las de arsénico.
La presión de galio no es utilizable para disminuir la concentración de las
vacantes de galio, porque al aumentarla lo único que hacemos es aumentar la velocidad
de crecimiento (el coeficienfe de incorporación en la superficie del galio es la unidad).
Por el contrario el coeficiente de incorporación del arsénico es menor que la
unidad y dependiente de la temperatura en el rango de las utilizadas en el crecimiento
por MBE. Esto hace que la cantidad de arsénico que llegue a la superficie de la
película sea un parámetro importante a tener en cuenta.
Basándonos en la ecuación
1/4 As
4 + VAS — o




























Figura 11-1 Concentración de portadores Hall a 300 K en función de
la temperatura de la célula de silicio para muestras
crecidas a 600 e-C por MBE.
020 0.80
1000/ Tsi ( K
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y junto con la ecuación (2) nos da la relación
[SiAS~1= K * (P)112 /(PA~j114
Por lo tanto un aumento en la presión de arsénico favorece la incorporación del
silicio en vacantes de galio, al disminuir las de arsénico.
Esto se ha demostrado experimentalmente para silicio [45,52,53]y germanio
[54], que presenta un carácter anfótero mayor.
11.4.1.3 Influencia de la temperatura en la incorporación del
silicio como impureza tipo n durante el crecimiento por
MBE
Una aproximación termodinámica, donde se obtiene la distribución en equilibrio,
nos da la variación de [SiAJ y [Si
0jcuando se varía la temperatura de crecimiento.
Los resultados de Teramoto [55]para un crecimiento epitaxial en fase líquida (LPE),
donde ha tenido en cuenta las energías de enlace y formación, cuando un átomo de Si
se introduce en la red de GaAs, muestra una expresión del tipo:
[Si04] 1 4~í0~
log =logy+[~~M]
Para las condiciones de MBE, el parámetro -y, que en LPE está relacionado con
las fracciones molares de As y Ga de la solución, sería la relación entre las VAS y V0,
en la superficie de crecimiento. Ts es la temperatura de crecimiento [53].
Ambos parámetros no son independientes, porque y es función de la ~As4 como
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ya hemos visto (ecuación 5). Para conseguir un crecimiento epitaxial óptimo se tendrá
que epitaxiar a una determinada Ts. De la relación (7) se puede obtener, que una
disminución en la Ts nos lleva a una mayor incorporación de silicio en las Va., para
una presión de arsénico fija.
Las muestras crecidas epitaxialmente por MBE a baja temperatura son de baja
calidad, ya que se generan gran cantidad de defectos. Esto es debido a la baja
migración superficial de los átomos, que los impide incorporarse en los sitios de menor
energía. Estos hacen que películas de GaAs tengan alta resistividad ( > lxl& (2 cm
para Ts=z4000C ) y baja calidad cristalina. Este tipo de películas se han utilizado como
capas aislantes en dispositivos [56-58]. Metze y colaboradores [59] resuelven esta
problema disminuyendo la velocidad de crecimiento, hasta dos órdenes de magnitud
(0.02 micras/h). Así obtuvieron muestras de mejor calidad eléctrica, comprobando una
disminución en la generación de defectos y por tanto una menor compensación. Este
tipo de crecimiento favorece la migración de los átomos en la superficie para encontrar
las posiciones de menor energía, mediante el aumento del tiempo de vida en el frente
de crecimiento antes de la incorporación en la red cristalina.
Se puede decir que en el límite de la velocidad de crecimiento, rg, sería como
dar un tratamiento térmico después de la incorporación de las distintas especies en la
superficie.
Hasta aquí hemos visto las soluciones que se han aportado para obtener alta
impurificación con silicio en GaAs. Básicamente se pueden dividir en dos: aumentar
la relación de flujos de arsénico y galio, manteniendo la temperatura de crecimiento
o bajar la temperatura de crecimiento, disminuyendo la velocidad de crecimiento.
La limitación de la velocidad en esta segunda solución viene fijada por el propio
crecimiento de la película, que a baja temperatura es de baja calidad estructural y por
tanto eléctrico. Este problema puede ser resuelto mediante técnica de crecimiento
ALMBE, desarrollada en el Centro Nacional de Microlectrónica de Madrid.
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Esta técnica permite la obtención de epitaxias de compuestos I1I-V a baja
temperatura pero a velocidades de crecimiento similares al MBE estándar con una gran
calidad estructural, óptica y eléctrica [60,61].
Esta técnica se basa fundamentalmente en el pulsado del elemento V, mientras
se mantiene constante el flujo del elemento III. Este proceso hace que se produzca un
crecimiento capa a capa, favorecido por el aumento de la reactividad superficial
generada por el pulsado del grupo V.
En capítulos sucesivos se analizará la influencia de la temperatura de crecimiento
y de la relación de flujos de As4/Ga, con esta técnica epitaxial en la incorporación de
las impurezas de silicio en GaAs.
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III Límite de impurificación con silicio en GaAs
111.1 Introducción
En el capítulo anterior se ha expuesto un modo de crecimiento para obtener
láminas de GaAs altamente impurificadas con Si. De esta manera se puede superar
el límite de 6x10’8 caí3 obtenido en las muestras crecidas por MEE en condiciones
estándar, impuesto por las condiciones de crecimiento. La existencia de técnicas de
crecimiento para superar esta densidad de portadores libres, plantea de nuevo la
idea de seguir incorporando más silicio para obtener láminas altamente
impurificadas.
Es conocida la existencia de un estado localizado tipo donor en GaAs, que
es resonante con la banda de conducción, llamado centro DX [1]. Cuando
introducimos un alomo de silicio en un sitio de galio, se generan dos estados. Uno,
el más conocido es un estado donor hidrogenoide poco profundo. El otro es el
centro DX, que es un estado localizado, asociado al valle L de la estructura de
bandas del GaAs [2,3]. Este nivel es resonante con el valle 1’ donde se encuentran
los electrones libres generados por los donores poco profundos. Este nivel es de
gran importancia en el AIGaAs, porque actúa como trampa, capturando electrones.
La existencia de este centro es muy clara para concentraciones de aluminio en
AIGaAs superiores a 0.2. En aleaciones de este tipo el nivel de energía del centro
DX está dentro de la banda prohibida, actuando como una trampa. Para
concentraciones de aluminio menores este centro es resonante con la banda de
conducción, no siendo “activo” para densidades de podadores del orden de 1x1018
cm ~,en los que prácticamente todos los electrones libres están en el fondo de la
banda de conducción.
En el GaAs el nivel DX está situado a una energía superior al mínimo de la
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banda de conducción, como puede verse en la figura 111-1. Esto hace que para una
concentración de portadores libres del orden de lxlO’8 cm3 no se observe la
presencia de este nivel. Pero cuando se aumenta suficientemente el número de
portadores libres en el mínimo 1’, llegará un momento en el que el nivel de Fermi
alcance el nivel de la trampa y ésta actúe capturando portadores libres. La captura
de electrones por este centro profundo es un proceso activado térmicamente.
La existencia de esta trampa puede ser la causa del límite en la concentración
de electrones libres observado en GaAs. Este centro DX no es un estado específico
ni del GaAs y AIGaAs, sino que también aparece en otros compuestos III-V [3].
Tampoco es exclusivo de la impureza silicio, ya que aparece también con otras
impurezas donoras como 5, Sn [2], Te [4], Se [5] y Ge [6].
Para estudiar el efecto de esta trampa cuando se impurifica altamente el GaAs
con silicio, se ha crecido una serie de muestras de GaAs en las que se ha variado
la densidad de impurezas de silicio que se ha introducido, intentando alcanzar el
limite de la densidad de electrones libres. Las condiciones de crecimiento se han
mantenido dentro de la zona óptima para favorecer la incorporación de los átomos
de silicio en los sitios de galio, de manera que actúen como donores. También se
ha procurado obtener una gran calidad en las epitaxias con el menor número posible
de defectos de crecimiento.
Las epitaxias así obtenidas han sido caracterizadas por efecto Hall y
resistividad mediante el método Van der Pauw y por dispersión Raman con el fin
de conocer las características eléctricas, además de la distribución de los átomos de
silicio en las distintas posiciones de la red.
111.2 Crecimiento por ALMBE de GaAs:Si altamente
impurificado
Previamente al crecimiento de estas muestras se epitaxiaron otras para
realizar un calibrado de la célula de silicio. Estas muestras fueron GaAs
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impurificadas con silicio crecidas en condiciones estándar por MBE. El nivel de
impurificación se mantuvo por debajo del limite de concentración de portadores
obtenido por este modo de crecimiento, evitando así la compensación en las
muestras y por tanto un calibrado falso. Se realizaron dos tipos de láminas. Unas
sobre substratos aislantes para la posterior caracterización por efecto Hall y otras
sobre substratos conductores para su posterior caracterización por C-V. Este tipo
de medidas nos permiten la caracterización de diferentes niveles de impurificación
en una misma lámina, evitándose así la epitaxia de múltiples muestras.
Estas muestras fueron caracterizadas por efecto Hall y C-V con barrera
electrolítica, para conocer la concentración de portadores (figuras 111-2 y 111-3). Con
estos datos y la medida de la resistividad conocemos la movilidad. A partir de los
resultados teóricos y experimentales de la literatura podemos conocer el factor de
compensación de las láminas. En la figura 111-4 se muestra una gráfica con las
curvas teóricas de compensación para el GaAs a 300 K. En ella se incluye puntos
experimentales para diferentes impurezas.
Situando los datos obtenidos de las láminas de calibrado podemos apreciar
que se encuentran en la banda formada por los datos experimentales y cercanos a
la curva de factor de compensación igual a la unidad. De este resultado se
desprende que podemos considerar que la densidad de portadores medida es igual
a la densidad de impurezas introducida.
Partiendo de este resultado, podemos ver en la figura la curva de calibrado
de la célula de silicio, en la que se relaciona la temperatura de la misma con la
densidad de impureza incorporada en la lámina para la misma velocidad de
crecimiento. Esta relación es del tipo
Esí
N~1=Ne ¡CV <1>
La entalpía de evaporación del silicio se puede hallar a partir de la pendiente




Figura 111-2 Densidad de electrones libres a 300 1< en función del inverso de
la temperatura de la célula de silicio. La línea corresponde a un
ajuste lineal de la curva semilogarítrnica para obtener la energía
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Figura 111-3 Logaritmo de la densidad de cargas en función de la distancia a
la superficie en GaAs epitaxiado con tres niveles diferentes de
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Figura 111-4 Movilidad Hall en función de la concentración de
electrones libres a 300 K de GaAs tipo n. Las curvas del


















silicio. El valor que se obtiene ajustando estos valores es E~1 = 4.12 eV, que
concuerda perfectamente con los valores reportados en la literatura [7,8].
Utilizando este ajuste podemos extrapolar para ir aumentando la densidad de
impurezas en las láminas epitaxiadas, variando la temperatura de la célula de silicio.
A partir de una determinada temperatura de la célula o concentración de
impurezas de silicio se observa una pérdida de linealidad en la curva (figura 111-5).
Es un efecto de saturación en la densidad de portadores libres para alta densidad de
impurezas. Esta saturación depende de las condiciones de crecimiento, más
concretamente de la temperatura [9]. Como ya se ha comentado en el capítulo
anterior hay una estrecha dependencia entre los distintos parámetros de crecimiento,
entre ellos entre Ts y la relación de flujos de galio y arsénico.
Para conocer el límite de impurificación en GaAs con silicio, se crecieron
muestras variando las condiciones de crecimiento, en este caso la temperatura de
crecimiento. Las muestras así crecidas se caracterizaron mediante efecto Hall y
resistividad para conocer su densidad de portadores libres y su movilidad.
Se han epitaxiado por ALMBE una serie de láminas variando dos
parámetros. Por un lado la temperatura del substrato durante el crecimiento, que
nos dará información de su influencia en la incorporación de las impurezas en la red
y de su comportamiento eléctrico. Por otro lado se variará la densidad de impurezas
introducidas con el fin de obtener la máxima densidad de portadores libres en
GaAs:Si por epitaxia por haces moleculares.
Se han crecido las películas sobre substratos (100) de GaAs semiaislante
(impurificado con Cr ó sin impurezas). Antes de crecer la película impurificada, se
epitaxió una capa intermedia (“buifer”) de GaAs con el fin de mejorar las
condiciones iniciales de la superficie de crecimiento de la película impurificada y
evitar las impurezas existentes en la superficie del substrato tras la preparación de
los mismos. Para evitarías, después de hacer un decapado superficial con ácidos se
realiza una oxidación térmica de protección superficial. Saito y colaboradores
demostraron que una oxidación superficial menor aumentaba la existencia de


































Figura 111-5 Concentración de portadores Hall a 300 K en función del inverso
de la temperatura de la célula de silicio. Se observa la pérdida de





comportan como aceptores, provocando una zona compensada en la zona próxima
al substrato (figura 111-3). Para evitar esto, las capas “buffer” tienen un espesor de
2000 A. Estas capas se obtienen por MBE a una temperatura de substrato de 600
0C. Una vez terminadas, se interrumpe el crecimiento y se baja la temperatura del
substrato, cerrando la célula de arsénico, para no perder intensidad el haz especular
del diagrama RHEED. Esto ocurre cuando el As se deposita en la superficie (a baja
temperatura el coeficiente de incorporación del arsénico aumenta).
Las películas impurificadas se crecieron mediante ALMBE a una temperatura
de substrato entre 200 y 400 0C. Las velocidades de crecimiento se calibraron
mediante las oscilaciones del haz especular del diagrama de RHEED a 600 0C. Las
relaciones de flujos ~ / J~
8 nunca superaron el valor de 3.
La dosis de átomos de silicio se aumentó hasta observarse una saturación
para cada una de las temperaturas de crecimiento utizadas.
II¡.3 Resultados de la caracterización caracterización
eléctrica de las muestras altamente impurificadas
Las láminas fueron caracterizadas eléctricamente por efecto Hall por el
método de Van der Pauw. Se realizaron medidas en función de la temperatura y la
iluminación para estudiar efectos de captura por los centros DX.
En la figura 111-6 se muestra cómo varía la densidad de portadores frente a
la temperatura de la célula de silicio o lo que es lo mismo, a la densidad de
impurezas de silicio introducidas (N5~). Las curvas representadas sirven únicamente
para facilitar el seguimiento de la evolución con las distintas temperaturas.
Se observa como al disminuir la temperatura de crecimiento aumenta la
densidad de portadores a la que satura. Hay que remarcar, que la diferencia entre
las temperaturas más bajas es muy pequeña, siendo sólo apreciable entre 600 0C y
el resto de las muestras.
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Figura 111-6 Concentración de portadores Hall a 300 K en función del inverso
de la temperatura de la célula de silicio de muestras crecidas por
ALMBE a varias temperaturas. Se observa la pérdida de la




diferentes muestras en función de la temperatura. Los valores obtenidos en medidas
con la muestra en la oscuridad no dependen de la temperatura apreciablemente,
teniendo una variación que es aproximadamente del orden del error de la medida.
Sin embargo los resultados obtenidos cuando la muestra se ilumina con una lámpara
de wolframio, presentan un aumento, entre el 10 y el 30%, para temperaturas
menores de 150 K. Esta concentración de portadores es persistente, incluso después
de dejar la muestra en la oscuridad durante varias horas a bajas temperaturas.
Este comportamiento con la iluminación y la temperatura se puede justificar
por un aumento en la concentración de portadores libres debido a la fotoionización
de los centros DX [3]. A temperaturas por encima de 150 K, la recaptura de
portadores procedentes de la banda de conducción en los centros DX se produce
rápidamente, alcanzándose un equilibrio entre ionización y captura. Cuando un
centro DX se fotoioniza a temperaturas inferiores, la velocidad de recaptura es
mucho menor, permaneciendo los electrones en la banda de conducción durante
horas o incluso días produciéndose la llamada fotoconducción persistente.
Por otro lado Theis y colaboradores [11] observan una ligera disminución de
la densidad de portadores libres cuando la temperatura aumenta en una muestra con
una densidad electrónica de 1x1019 cml tanto si la muestra es iluminada o no. Esto
es debido a la mayor captura térmica de los electrones de la banda de conducción
por el centro DX. En muestras obtenidas por nosotros con una concentración de
electrones libres entre 1.2 y 2x1019 caí3, este efecto es mucho menor llegando
incluso llega a ser una variación en sentido contrario. Así por ejemplo en la muestra
159-3/5 como se muestra en la figura 111-8 se observa un ligero aumento de la
densidad de electrones libres al aumentar la temperatura. Este efecto es visible tanto
si la muestra se ilumina o no, aunque bajo iluminación hay una concentración de
electrones hasta un 3% mayor. Este resultado nos lleva a pensar en el anclaje del
nivel de Fermi por el centro DX cuando la concentración de portadores libres










Figura II¡-7a Concentración de portadores Hall en función de la temperatura








































Figura TII-7b Concentración de portadores Hall en función de la temperatura






















Figura l1I-7c Concentración de portadores Hall en función de la temperatura

















































en función de laConcentración de portadores Hall




111.4 Resultados de la caracterización por dispersión Raman
de las muestras altamente impurificadas
A partir de los modos acoplados plasmón-fonón en la dispersión Raman se
han obtenido la densidad de portadores en las muestras, su movilidad y el nivel de
Fermi [13].
Las concentraciones de los portadores libres fueron obtenidas a partir de la
posición del modo plasmón en dispersión Raman. En la figura 111-9 se muestran los
espectros de las distintas muestras estudiadas.
La concentración de electrones libres fue deducida a partir de la dependencia
de la posición del pico plasmón (w~), de la masa efectiva (íW) y del vector de
onda q [14]:
w(q) ne2 3 (vyq)22 _____ ___ <2)
e
0krn* 5





Estas medidas del desplazamiento Raman se realizaron a una temperatura de
10 K. Los resultados se muestran en la tabla Hl-A. En ella además se incluyen los




Figura ¡¡¡-9 Espectro Raman a 10 K de muestras de GaAs:Si crecidas
por ALMBE a diferentes temperaturas de sustrato, Ts.
























400 310 1.85 1.45 1.65
300 350 2.20 1.40 L85
200 265 1.40 0.80 1.10
Tabla 111-A. Nivel de Fermi y densidad de electrones libres obtenidos
de las medidas Raman y efecto Hall a 10 K.
Los valores obtenidos de la concentración de electrones difieren según la
técnica empleada para obtenerlos. Una posible justificación sería el error
experimental. La dispersión de los resultados de las medidas de efecto Hall es del
orden de un 10%, lo que no justifica la discrepancia existente. Por otro lado los
dat¿s Raman se han obtenido a partir de las expresiones anteriores utilizando los
parámetros del GaAs correspondientes a bajo nivel de impurificación sin tener en
cuenta los efectos de la renormalización de la estructura de bandas por la alta
densidad de electrones existente, por lo que la discrepancia era de esperar.
También se han realizado espectros Raman de las muestras de GaAs
impurificadas con silicio a baja temperatura (77 K) (figura 111-10). Los espectros se
realizaron, utilizando como fuente luminosa un haz láser de 3.00 eV de energía,
para resonar con el nivel E
1 del GaAs, mostrando los modos de vibración del silicio
en distintos sitios de la red de GaAs [15].
En la figura 111-10 se puede observar el LVM del Si~ en 384 cm’ . El
5~As
tiene mucha menos intensidad que el anterior en las tres muestras y aparece en 399
caí’. No se observan otros defectos complejos [16,17].
Las concentraciones de los átomos de silicio en las dos posiciones se




Figura iir—io Espectro Raman a 77 K de muestras de GaAs:Si crecidas
por ALMBE a diferentes temperaturas de sustrato, Ts.
La excitación se realizó con luz de 3.0 eV y una
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concentración de SIGa al disminuir la temperatura de crecimiento.
Tabla ITT-II. Concentración de impurezas de silicio en distintas
posiciones a partir de las medidas de LVM a 77 K.
La concentración de S~As sólo se ha podido estimar, debido a la baja
intensidad de la señal asociada, a partir de la relación de intensidad [18].
La diferencia entre ambas concentraciones debería ser igual a la densidad de
portadores medida en las mismas condiciones de temperatura e iluminación. Esto
se verifica para las muestras crecidas a las temperaturas de 300 y 400 0C, pero no
ocurre lo mismo con las crecidas a menor temperatura, es decir a 200 0C.
111.5 Resultados
A partir de los datos de la energía del nivel de Fermi obtenidos por
dispersión Raman, podemos ver variaciones en la energía de las bandas de
conducción de nuestras muestras.
En la lámina que presenta una densidad de electrones libres de 2.2x10’9 caí3
a 10 K le corresponde una energía del nivel de Fermi de 350 meV. Este valor es
mayor que la separación entre la banda de conducción 1’ y L, que para GaAs
impurificado ligeramente es de 330+ 10 meV [19]. Este valor no podría alcanzarse
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con esa densidad de portadores porque el nivel de Fermi alcanzaría el mínimo L.
Si esto se produce se necitarían más electrones para llenar esta banda hasta alcanzar
dicha energía.
La explicación puede venir de la variación en la distancia entre los mínimos
U y L por efectos de renormalización [20].La existencia de una gran densidad de
portadores en la banda de los semiconductores provoca una variación en las
posiciones de las distintas bandas. Esto significaría un aumento de la separación
entre los mínimos 1’ y L de al menos 20 meV. Este efecto ha sido observado en
muestras altamente impurificadas mediante estudios de fotoluminiscencía.
En las muestra crecidas a 300 y 400 0C la diferencia entre las
concentraciones de átomos de silicio en sitios de galio y arsénico coincide con la
densidad de portadores medida por efecto Hall en las mismas condiciones de
temperatura e iluminación. Esto indica que todos los Si~ están activados
eléctricamente actuando como donadores. Lo mismo se puede decir de los S~As, que
actúan como aceptores compensando parcialmente a los donadores. Además nos
indica la no existencia de otros defectos que actuen como trampas de electrones en
un nivel superior a lxlO’8 caí3.
Esta relación no se verifica para muestras crecidas a menor temperatura,
2000C. En este caso la densidad de portadores medidos por efecto Hall es menor
que la diferencia entre las concentraciones del silicio en los dos sitios de la red (Ga
y As).
Esto hace pensar en la no activación de parte de los Si
0, o en la existencia
de otros defectos tipo aceptor que compensen parcialmente a los donadores.
En la tabla III-C se muestra la relación entre la concentración de portadores
Hall y la movilidad de los mismos. Este tipo de representaciones ponen en evidencia
la calidad eléctrica de las láminas al ser la movilidad un parámetro dependiente de











Tabla III-C. Concentración de portadores y movilidad Hall a 80 K
de las muestras crecidas por ALMEE a diferentes
temperaturas
En este caso, las muestras crecidas a 300 y 400 0C presentan un
comportamiento similar a muestras impurificadas con Sn [21] y con una movilidad
muy parecida. Esto indica un nivel bajo en compensación, o lo que es lo mismo,
una densidad baja de impurezas no activas o compensadas que son el principal
factor de dispersión de los electrones libres. Por el contrario la muestra epitaxiada
a 200 0C presenta una movilidad muy baja para la densidad de portadores libres que
posee. Esto indica una alta compensación, que no es debida sólo a los S~As sino a
otros defectos generados por un crecimiento no óptimo.
En epitaxias obtenidas a muy baja temperatura hay una gran densidad de
defectos, que hacen que estas láminas sean altamente resistivas [22] a Estudios
realizados en este tipo de láminas revelan la existencia de una gran concentración
de defectos As
02 [23].Una estimación de la concentración de estos defectos lo
sitúan en SxlO’
8 caí3, que es mucho mayor que la existente en GaAs volumen (8-
2x10’6 caí3).
Además de este tipo de defectos también hay que considerar los de tipo
anfotérico, generados en materiales con alta impurificación o con el nivel de Fermi
próximo a las bandas de conducción o de valencia. Como veremos más adelante
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producidos la altaIV Efectos por
impurificación en GaAs con silicio
IV. 1 Introducción
La introducción de impurezas en un semiconductor genera la aparición de
nuevos estados electrónicos. Si la densidad de las mismas se aumenta hasta niveles
superiores a 10’~ caí3, comienzan a aparecer otros efectos debidos a la inclusión de
una alta densidad de átomos con distinto tamaño y configuración electrónica [1,2].
Estas diferentes características provocan la variación del parámetro de red y de la
estructura de bandas y la aparición de defectos propios. Estas modificaciones han
sido estudiadas desde hace varias décadas en silicio [3-5] y más recientemente en
arseniuro de galio [6-8] y fosfuro de indio [9].
-A
La introducción de alta densidad de impurezas en una red cristalina puede
generar una variación apreciable del parámetro de red de la misma [10]. Este efecto
se puede observar sólo en impurezas que tengan una solubilidad elevada como es
el caso del carbono en arseniuro de galio.
Otro efecto de la alta impurificación se produce si las impurezas introducidas
son activas eléctricamente. Cuando las impurezas se ionizan, generando portadores,
las fuerzas existentes entre las cargas modifican los potenciales en la red, variando
por tanto su estructura de bandas. Las fuerzas de Coulomb y las de canje son las
responsables de tales variaciones [1,2].
Un semiconductor con densidades de electrones por encima de 1O’~ caí tiene
modificaciones apreciables en su estructura de bandas, siendo la más importante la
variación de la anchura de la banda prohibida.
El aumento en la densidad de portadores produce una disminución de la
anchura de la banda prohibida. Estas vanaciones han sido estudiadas en silicio,
83
germanio, arseniuro de galio y fosfuro de indio.
Resultados experimentales han evidenciado estos efectos en la anchura de la
banda prohibida. Se han realizado estudios por caracterización eléctrica en uniones
p-n [11], en estructuras HBT [12,13] y en pozos cuánticos [14] para ver las
vanaciones producidas en la banda prohibida. También y de una manera más directa
se han obtenido resultados a partir de las medidas de fotoluminiscencia para
observar este efecto [15-18].
Por último, la alta impurificación genera variaciones en los estados asociados
a esa impureza y la aparición de otros defectos. Cuando un semiconductor es
impurificado, aparecen estados en la banda prohibida asociados a las impurezas.
Estos tendrán diferente energía dependiendo de la impureza. Un aumento
considerable en la densidad de estos defectos nos lleva a la degeneración del nivel
de la impureza, apareciendo una minibanda. Si se tiene una densidad mayor de
impurezas, esta minibanda se confundirá con la banda del semiconductor,
formándose la llamada cola de la banda [19].
Además como se ha comentado en secciones anteriores, la alta impurificación
puede provocar la aparición de otros defectos, que en otras condiciones son de
difícil generación. Así una mayor densidad de impurezas aumenta la probabilidad
de interacción entre defectos, generándose otros de carácter complejo, formados
entre impurezas y defectos nativos principalmente.
Para estudiar estos defectos en láminas altamente impurificadas, se han
relacionado medidas de fotoluminiscencia (PL), movilidad y modos locales de
vibración (LVM) en muestras de GaAs crecidas por ALMBE con alta
impurificación de silicio.
IV.2 Variación del parámetro de red con la
impurificación
La diferencia entre el radio de covalencia de la impureza de carbono (0.77
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A ) frente a los de los átomos de la red, galio y arsénico (1.26 y 1.20 A
respectivamente) [20], provoca una variación en las distancias interatómicas. Si la
densidad de impurezas es suficientemente elevada, se puede llegar a modificar de
manera apreciable el parámetro de red.
Medidas experimentales revelan variaciones de hasta un 0.7% en el
parámetro de red de GaAs impurificado con 4.5x1020 caí3 átomos de carbono [21]a
También se ha visto variaciones en el parámetro de red con impurificación de
berilio [22].
Esta variación disminuye considerablementeal bajar ladensidad de impurezas
introducidas. Ya en el nivel máximo que nosotros consideraremos, estos efectos son
prácticamente inobservables.
IVa3 Variación de la estructura de bandas con la
impurificacion. (Renormalización)
Cuando la concentración de impurezas aumenta en un semiconductor, los
efectos de la fluctuación del potencial generada por su distribución al azar llega a
ser apreciable. Por otro lado la proximidad entre impurezas hace que se forme una
banda de impurezas por el solapamiento de la función de onda de cada impureza
con las vecinas. A mayores densidades, la banda de impurezas se confundirá con
la banda de conducción, apareciendo una cola en esta banda [19].
Además, incluso en ausencia de este potencial de las impurezas aleatorio, los
portadores, existentes en alta concentración, cambian la estructura de bandas. La
energía de canje con estos portadores y el apantallamiento de la energía de canje de
los electrones de valencia, reduce la energía de la banda prohibida y varía las masas
efectivas del extremo de la banda.
La emisión y absorción óptica en este tipo de láminas se verá involucrada por
los efectos anteriores, variando la distribución espectral. Esto nos podrá servir como
información sobre estos cambios. La variación en la distribución de los estados en
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energía modifica el espectro de las transiciones ópticas interbandas. También se
produce una variación en la probabilidad de transición por el cambio en la función
de onda. Hay que tener en cuenta que el vector de onda, k, ya no es un buen
número cuántico, al relajarse las reglas de selección por el aumento de desorden en
la red cristalina.
También se pierde la suposición clásica de baja ocupación de los estados de
las bandas, particularmente en bandas con baja masa efectiva, dando lugar a
variaciones en el espectro de absorción [23,24].
Todos estos efectos pueden hacer variar las características de los dispositivos
que los incluyen. Así por ejemplo, la respuesta dieléctrica del plasma de portadores
puede afectar al indice de refracción [25], consiguiendo así aplicaciones a guías de
ondas y láseres, donde el guiado puede ser determinado por variaciones locales de
la concentración de portadores.
La variación en la densidad de estados puede modificar la concentración de
minoritarios y por tanto la característica 1-y de diodos de unión p-n de otras
estructuras, variando también las relaciones de inyección de huecos y electrones en
estas uniones, de las que dependen de una manera importante los transistores
bipolares, láseres y diodos emisores de luz.
Desde hace varias décadas se han realizado numerosos cálculos para obtener
las variaciones de la banda prohibida, dependiendo de la concentración de
impurezas [2-8].
Cada uno de estos trabajos ha dado diferentes resultados, siendo el de
Bennett el que más se ajusta a los resultados experimentales obtenidos de
fotoluminiscencia [18] como puede verse en la figura IV-l.
Tomaremos estos resultados como base de nuestro estudio. Por lo que para
una densidad de portadores de 2x10’9 cm1 tenemos una disminución en la anchura
de la banda prohibida de 180 meV aproximadamente.
Con este valor, la energía de dicha banda a 80K sería de 1.33 eV
aproximadamente.
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Concentración de electrones libres
Figura IV-1 Reducción de la energía de la banda prohibida por efecto de la
renormalización en GaAs tipo n. (a) Experimento de Yao y
Compaan (18], (d) cálculos de Bennet y Lowney [81y (c)
Sernelius [181.Para comparación también se muestra GaAs tipo








IV.4 Generación de defectos en GaAs con alta
impurificación con silicio
Vamos a estudiar los posibles defectos que limitan la movilidad y producen
compensación en láminas con alta densidad de impurezas. Se han utilizado
diferentes técnicas para este fin. Por un lado el estudio de la movilidad frente a la
densidad de portadores nos dará información de la existencia de centros dispersores
que limitan la movilidad a altas densidades de portadores, donde ya no se verifica
la relación de RocIe [26].
Las medidas de la movilidad frente a la temperatura nos permitirá delimitar
los mecanismos de dispersión y apodar los primeros modelos.
Una segunda técnica de medida, la dispersión Raman, mediante el estudio de
los modos vibracionales locales (LVM), nos llevará a ver los posibles defectos
asociados a las impurezas.
Por último, mediante la emisión de fotoluminiscencia (PL) se tratará de
localizar otros posibles defectos existentes en las láminas con alta impurificación de
silicio (en este caso radiativos).
IV.4. 1 Defectos nativos
La existencia de defectos en los semiconductores hace que varíe las
características de éstos. Es de gran importancia por tanto el estudio de los defectos
que se generan en un semiconductor durante su fabricación y procesado.
Los defectos juegan un papel muy importante en las propiedades electrónicas
y ópticas de los semiconductores, ya que interaccionan con los portadores libres.
Hay diferentes caminos para la interacción entre ambos, actuando los defectos como
centros de dispersión, trampas o centros de recombinación.
Una densidad baja de defectos comparada con la concentración de portadores
libres, hace que el efecto de los defectos no sea apreciable. Por el contrario una alta
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densidad de los mismos, aumentará el efecto producido por su existencia.
Esto hace que la identificación y caracterización de defectos en los
semiconductores sea de gran importancia para su posterior aplicación en diferentes
dispositivos electrónicos y ópticos.
En el caso del GaAs, su comportamiento en un dispositivo en forma de
lámina delgada lo hace muy sensible a diferentes tipos de defectos.
La formación de los diferentes defectos en un semiconductor depende de los
procesos tecnológicos a los que se vea sometido durante la fabricación del
dispositivo, pero es de gran importacia la presencia de impurezas o defectos nativos
desde su crecimiento. Es conocido que cada modo de epitaxia de GaAs provoca la
generación de diferentes defectos nativos. La densidad de los mismos dependerá de
las diferentes condiciones de crecimiento utilizadas. Así por ejemplo GaAs semi-
aislante obtenido por LEC, presenta principalmente impurezas de carbono y centros
EL2, asociados al antisitio Asca [27]. El GaAs obtenido por Epitaxia en Fase
Líquida, LPE, presenta una baja densidad de trampas, siendo los tipo aceptor A y
B los más abundantes. Al igual que en LEC, el centro profundo EL2 es el defecto
más abundante en las técnicas de Epitaxia en Fase Vapor, VPE y MOVPE. Por
último en MBE aparecen unas familias denominadas M y EL.
Hay que añadir que la introducción de impurezas generará además del nivel
propio de la impureza otros como el centro DX asociado a los donores en el GaAs.
Si tenemos impurezas, podrán aparcer además de los defectos nativos y los
asociados a la incorporación sustitucional de ellos, la aparición de defectos
complejos formados por ellos.
IiV.4a2 Defectos cargados eléctricamente
Walukiewicz [28] ha mostrado que los defectos nativos en determinadas
circunstancias pueden ser el proceso de dispersión electrónica más importante,
limitando la movilidad en los semiconductores. Obtiene la concentración de defectos
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nativos a partir del modelo de los defectos nativos anfóteros [29]. Este modelo se
basa en que la energía de formación de un defecto en la red cristalina es la suma
de la distribución estructural de la red, Eest, y de la energía electrónica, E~,
requerida para la transferencia de carga del defecto al mar de Fermi (huecos a/o de
la banda de valencia, electrones a/o de la banda de conducción). De aquí se
desprende que la energía electrónica está determinada por la posición del nivel de
Fermi con respecto a los niveles de energía introducidos por el defecto [30]. El
valor de E~1 puede ser importante si el defecto es de carga múltiple o si el nivel de
Fermi está distante del nivel del defecto, como ocurre en el caso de materiales
altamente impurificados. En estos casos la posición del nivel de Fermi afectará la
probabilidad de generación de estos defectos. La parte electrónica de la energía de
formación del defecto es por tanto reponsable del efecto de autocompensación.
Se han realizado numerosos cálculos para conocer las energías de cada
defecto de manera que esto nos lleve a las concentraciones de dichos defectos.
Wager [31] obtiene las energías de formación de los diferentes defectos puntuales
aislados a partir del modelo de la cavidad microscópica.
Si ahora se añade la contribución electrónica a la energía de formación
obtenemos las entalpías de formación de los diferentes defectos cargados. En esta
contribución hay que tener en cuenta dos partes. Una son las energías de ionización,
que dependen del estado de carga del defecto. La segunda es el nivel de Fermi.
En este punto ya se pueden hacer estimaciones de la abundancia relativa entre
los diferentes defectos. Esto lo ha realizado Baraff [32] para GaAs, teniendo en
cuenta que un parámetro muy importante a tener en consideración son las
condiciones en que se encuentra el semiconductor o las de crecimineto.
Así por ejemplo, bajo un exceso de arsénico, la concentración de defectos
que acomodan el exceso de galio será muy pequeña, incluso podrá ser ignorada. En
este caso sólo habrá que considerar los que acomoden exceso de arsénico.
En una segunda fase veremos que los defectos más abundantes serán aquellos
que compensen a los portadores en exceso. Es decir, la dependencia con el nivel de
Fermi. Si nuestras láminas son tipo n, tenderán a aparecer más defectos tipo aceptor
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para compensar y así minimizar la energía.
En arseniuro de galio los defectos más comunes serán del tipo VAS, V00, As08
y GaAS. Estos podrán ser neutros o estar cargados, dependiendo de la posición del
nivel de Fermi.
IV4.3 El nivel de Fermi y los defectos cargados
eléctricamente
Si tenemos una lámina de GaAs tipo n, podemos considerar la existencia de
dos defectos principalmente, la vacante de galio y la ocupación de un sitio de
arsénico por un galio, dependiendo de las condiciones de crecimiento, ya que son
los más numerosos [32].
Estos dos defectos son tipo aceptor, por lo tanto si consideramos un cristal
fuertemente impurificado tipo n, de tal manera que el nivel de Fermi esté a energías
muy por encima del nivel aceptor de las vacantes, la mayoría de estas vacantes de
galio estarán ionizadas, según se puede ver en la figura IV-2. A pesar del coste de
energía para la formación de una vacante ( U~), el cristal puede perder energía
(EF-EA), al capturar un electrón de la banda de conducción la vacante, situada a una
energia EA. Si se verifica
este proceso sera favorable energéticamente.
Esta relación hace que el coste total de energía para las vacantes ionizadas en un






Diagrama de bandas de un semiconductor I]1-V donde se
muestra la captura de un electrón de la banda de




La concentración en el equilibrio de vacantes ionizadas es [34]:
EF-EA
[Vh]4K¡1]e K,T
donde puede observarse que cuando el nivel de Fermi aumenta, es decir una mayor
concentración de impurezas, el cristal tendrá una mayor solubilidad para las
vacantes ionizadas de galio.
Esto queda reflejado en las entalpías de formación de defectos calculados por
Wager [31] dependiendo de la posición del nivel de Fermi.
Así por ejemplo la entalpías de formación de una vacante de galio no cargada
es independiente de la energía de Fermi, pero al considerarla cargada (después de
capturar un electrón) disminuye considerablemente para niveles de Fermi cercanos
a la banda de conducción. Así varía de 2.31 eV cuando es neutra a 0.8 eV cuando
está triplemente cargada.
En el caso de arsénico en sitio de galio, la entalpía de formación varía desde
1.62 eV en el caso neutro a 0.87 eV cuando el nivel de Fermi está próximo o en
la banda de valencia.
Como se puede observar los valores de ambos defectos son similares.
Tampoco se diferencian por las condiciones de crecimiento, ya que una mayor
cantidad de arsénico en la superficie favorece la aparición de los dos tipos.
Con estos resultados tenemos dos candidatos para los defectos generados en
nuestras muestras, VGS y As05.
IVa4.4 Defectos complejos cargados eléctricamente
Ya hemos visto que la generación de defectos cargados dependerá de la
energfa de formación estructural y del nivel de Fermi. Pero también hay que
considerar la posible existencia de defectos complejos. Este tipo de defectos es
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posible debido a Ja disminución de la energía cuando se trata de defectos con carga
contraria, gracias a la energía de ligadura culombiana.
La existencia de este tipo de defectos depende de la concentración de cada
uno en el material y de la facilidad para la migración, de tal manera que sea muy
probable la existencia de ambos como vecinos próximos.
Los más comunes en arseniuro de galio son las divacantes, V~AS-VGB [31,35]
y las vacantes asociadas a impurezas [36].
IVa4.5 Defectos en GaAs:Si
A los defectos ya mencionados tenemos que añadir los que introduce la
impureza. Si consideramos el silicio que es una impureza con carácter anfótero,
podrá incorporarse en la red en sitios de galio o de arsénico, ya que como
intersticial es poco probable.
La posición más favorable energéticamente del silicio como impureza en el
volumen es en sitios de galio. Pero si consideramos e] efecto del nivel de Fermi,
en un momento determinado será más favorable la incorporación en sitios de
arsénico.
De la misma manera que con los otros defectos, habrá una fuerte
dependencia de las condiciones de crecimiento.
Por otro lado habremos de considerar también la interacción y competición
con los otros defectos de la red. Esto lleva a tener en cuenta la posibilidad de
formación de defectos complejos entre el silicio y el resto de defectos de la red.
Partiendo de los defectos posibles que se han mencionado se van a estudiar
láminas de GaAs altamente impurificadas, con silicio utilizando diferentes técnicas
experimentales.
El estudio de la movilidad frente a la densidad de portadores, nos dará
información de la existencia de mecanismos de dispersión que limitan la movilidad
a altas densidades de portadores, donde ya no se verifica la relación de Rode [26].
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Las medidas de la movilidad frente a la temperatura nos permitirá delimitar
los mecanismos de dispersión y aportar los primeros modelos.
Una segunda técnica de medida, la dispersión Raman, mediante el estudio de
los LVM, nos llevará a estudiar los posibles defectos existentes en las muestras
asociados a las impurezas.
Por último con la emisión de fotoluminiscencia se tratará de observar otros
posibles defectos, en este caso los radiativos existentes en las láminas con alta
impurificación con silicio.
IV.5 Movilidad de láminas altamente impurificadas
En este tipo de láminas la movilidad no es consistente con las predicciones
teóricas de los modelos de Rode y Knight [26]o Walukiewicz y colaboradores [37].
A partir de una densidad de portadores superior a 1018 caí3, la movilidad observada
es mucho menor que el valor predicho para GaAs no compensado.
La discrepancia aumenta con la concentración de portadores, llegando a
alcanzarse un factor 2 para IxIO’9 caí3.
Este hecho se justifica comúnmente por la autocompensación debido a la
incorporación de silicio en sitio de arsénico que actúa como aceptor en condiciones
de alta impurificación. Sin embargo Poth y colaboradores [38] y Knech y su grupo
[39] observaron una movilidad menor en nt-GaAs, obtenido por diferentes técnicas
e impurificado con distintas especies, que las predichas para material no
compensado. Ellos sugieren que la teoría de la movilidad entonces existente no era
correcta en la zona de alta impurificación, donde se tendrían que tener en cuenta las
modificaciones que esto supone.
Desde entonces numerosos modelos han ido apareciendo acercándose más a
los valores experimentales. Actualmente existen dos modelos diferentes que
justifican esta zona de alta impurificación. Un modelo muestra que el proceso más
importante en la limitación de la movilidad en este tipo de materiales y bajo
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circunstancias, es la dispersión por defectos nativos [28].
Se tiene en cuenta en este modelo la abundancia de defectos anfóteros
generados por la posición del nivel de Fermi cerca de las bandas de conducción
(tipo n) o de la valencia (tipo p).
El defecto anfótero dominante en láminas con esta impurificación tipo n en
GaAs es la vacante de galio. Esta genera un nivel aceptor, siendo susceptible de
atrapar electrones, ya que el nivel de Fermi está situado por encima de su energía.
Cálculos del nivel de este defecto [29,40] establecen que dependiendo del
estado de carga tendrá una energía diferente, pero siempre dentro de la banda
prohibida. El nivel de menor energía, y por tanto con un mayor carácter aceptor es
muy próximo a la banda de valencia. Dependiendo del nivel de Fermi este
nivel podrá ser ocupado por electrones, que harán variar la energía del nivel.
En una lámina tipo n, como son las que nosotros obtenemos, el defecto
tendrá un estado de carga V08 3, con una energía cerca del medio de la banda
prohibida. Por lo tanto, todas las vacantes de galio que se generen en las láminas
de GaAs altamente impurificadas tipo n tendrán un estado de carga 3-.
Este defecto aislado o formando parte de un complejo con SIca, contribuirá
a la disminución de la movilidad por la dispersión electrónica por su campo
culombiano.
Teniendo esto en cuenta, Walukiewicz [28] realizó un cálculo de la movilidad
para láminas de GaAs: Si, altamente impurificadas.
El otro modelo está basado en la no compensación del material, pero toma
en cuenta los efectos de la existencia de una alta densidad de electrones, que es la
degeneración y las modificaciones en las bandas (renormalización) [41].
Este modelo básicamente introduce un aumento en la masa efectiva debido
a la no parabolicidad de las bandas modificada por la gran densidad de impurezas.
Por otro lado bajo degeneración, la parte de la movilidad debida a impurezas
ionizadas es inversamente proporcional a la raíz cuadrada de la masa efectiva en la
energía de Fermi.
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IVaS.1 Dispersión de portadores por defectos nativos
La existencia de defectos cargados, generados durante el crecimiento del
material, aumenta la densidad de cargas en el semiconductor.
Según la teoría de Brooks-Herring [42] la movilidad limite debido a






Esta ecuación ha sido deducida para un semiconductor no degenerado, con
una ocupación electrónica en el fondo de la banda de conducción.
La estadística utilizada ha sido la de Boltzmann y no ha sido considerada la
no parabolicidad de dicha banda.
Como se puede observar la dependencia de la movilidad límite pordispersión
con impurezas ionizadas es inversamente proporcional a la densidad de las mismas.
Esto nos dice que un aumento en los defectos cargados lleva una disminución de la
movilidad. Además hay una dependencia implicita en el factor de apantallamiento
de la densidad de portadores.
Sin embargo la modificación de la banda con un exceso de portadores lleva
a una modificación de la movilidad límite. Estas variaciones deberán ajustar la
disminución de la movilidad en lámina con alta impurificación que se aparta del
comportamiento descrito por la relación de Brooks-Herring.
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Walukiewicz [28] ha tenido en cuenta esta variaciones en el semiconductor
haciendo un modelo para la zona de alta impurificación. Por un lado ha tenido en
cuenta la variación en la anchura de la banda prohibida debido a Jas interacciones
entre portadores y entre estos y las impurezas ionizadas. Por otro lado, este autor
ha considerado la existencia de los defectos complejos asociados a vacantes de
galio. Esto lo introduce en la densidad de cargas como centros dispersores con tres
cargas. De esta manera la densidad de estos centros queda
Ncc~Nn, +3[Vaa]






donde C0 es una constante, EF la energía del nivel de Fermi y Ec la energía del
fondo de la banda de conducción. Entonces para GaAs tipo n altamente
impurificado con ND donores, la concentración de portadores, teniendo en cuenta




Para todos estos cálculos se ha mantenido la modificación en la anchura de
la banda prohibida por la alta densidad de portadores.
Según esto la movilidad de los electrones dispersados por impurezas
ionizadas viene dada por
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e3 N/m92F1
La no parabolicidad de la banda de conducción se ha incorporado en los
cálculos mediante una masa efectiva dependiente de la energía.
Según estos resultados, ahora hay una menor dependencia de las impurezas
ya que ahora la movilidad es proporcional a n/Ncc.
Los resultados de estos cálculos se muestran en la figura IV-3. En ella se
observa un ajuste bastante bueno de los resultados experimentales.
IV.5.2 Dispersión por impurezas ionizadas en láminas
altamente impurificadas
Existe otro modelo para la zona de alta impurificación en GaAs de la
dispersión de las impurezas ionizadas. Como ya se ha comentado, en este tipo de
láminas es el proceso que limita la movilidad.
Este modelo, desarrollado por Szmyd y colaboradores [41], no tiene en
cuenta la existencia de una mayor densidad de defectos nativos cargados. Pero si
tiene en cuenta las modificaciones producidas por la alta impurificación en el
semiconductor.
Parte de una expresión general para este tipo de colisiones basada en la
ecuación de transporte de Boltzmann con la aproximación del tiempo de relajación
para un electrón en un campo eléctrico uniforme. Para una simetría esférica en la

























Movilidad y conductividad frente a la concentración de














donde r0(p) es la constante de tiempo de relajación del momento, y y p la velocidad
y el momento del electrón, respectivamente y f0 la función de distribución de Fermi-
Dirac.
Las modificaciones que introduce este autor las hace en las distintas
funciones de la ecuación. Así la no-parabolicidad de la banda de conducción viene
dada por la expresión
a
2m Eg 2;n
donde a es el coeficiente de no-parabolicidad y Eg la energía de la banda prohibida.
El valor que introduce aquí Szmyd no está renormalizado, pero esos efectos los
introducirá en otros parámetros. Considera el apantallamiento de las impurezas por
los electrones. Este será muy efectivo, haciendo disminuir la dispersión por este
potencial. De esta manera simplifica la ecuación de.4 Poisson, linealizándola y
obteniendo un potencial de la forma de Yukawa. A partir de este obtiene el tiempo
de relajación.
Otro dato importante es la utilización de la masa de curvatura de la banda en
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Así se obtiene una expresión general para la movilidad límite por dispersión
con impurezas ionizadas. Teniendo en cuenta que las láminas con alta








donde mp es m y ¡$ es /3 en el nivel de Fermi.
Esta expresión, al igual que la obtenida por Walukiewicz [28] no poseen una
dependencia con T3~ y la influencia del nivel de impurificación es menor al variar
de 1/N a n/N en estos dos modelos.
Tambien hay que tener en cuenta la dependencia más fuerte de la masa
efectiva, ~ en lugar de m*ífl y con el valor en el nivel de Fermi. Esto hace que
el valor de mp sea mucho mayor que m% provocando una importante reducción en
la movilidad.
Comparando los valores de g~ frente a ¡1~D. se observa que la interacción con
impurezas de los electrones es mucho mayor que con la red. Esto nos permite
utilizar la regla de Mattiessen para el cálculo de la movilidad total:
11 1
~ 11i Pred
Estos resultados se observan en la figura IV-4 donde ademas se muestran
datos experimentales.
Este modelo obtiene también un resultado próximo a los datos experimentales
obtenidos, pero con un valor inferior para algunos puntos experimentales,

















Concentrac¡ón de electrones libres (cm3)
Movilidad en función de la concentración de electrones libres a
300 K para epitaxias altamente impurificadas.
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IV.5a3 Dependencia de la movilidad con la temperatura en
GaAs altamente impurificado con silicio
La movilidad de los electrones en GaAs, dependiendo del intervalo de
temperatura, está limitada por diferentes procesos [43].
A temperaturas entre ambiente y 50 K, la existencia de fonones limita la
movilidad por la interacción de los electrones con ellos. En la zona de mayor
temperatura, el proceso dominante será la dispersión electrónica por los fonones
ópticos [37,44]. Esta interacción hace que la movilidad a temperatura ambiente sea
muy reducida.
Si disminuimos la temperatura hasta la zona entre 50 y 100K, será la
dispersión debida a los fonones acústicos la que limitará la movilidad electrónica.
Esta interacción es algo más débil que la anteriormente mencionada, aumentando
por tanto la movilidad límite.
En la zona de menor temperatura ( =50K), la interacción entre electrones
y cargas fijas (impurezas y otros defectos ionizados) es la responsable del límite en
la movilidad.
En la figura IV-5 se muestra la dependencia de las diferentes contribuciones
a la limitación de la movilidad en función de la temperatura.
En la tabla 1V-A se exponen las dependencias de la movilidad con la
temperatura para las diferentes contribuciones.
A pesar de su dependencia con la temperatura, cuando se introduce alta
densidad de impurezas en GaAs, la movilidad disminuye incluso a temperatura
ambiente, donde el límite viene fijado por la dispersión con fonones ópticos. Esto
podría indicar que las impurezas ionizadas limitan la movilidad total desde
temperatura ambiente . Por lo tanto es de esperar que al disminuir la temperatura
la movilidad límite disminuya, debido a su dependencia con V~.
La movilidad electrónica frente a la temperatura de una lámina de GaAs
altamente impurificada con silicio se muestra en la figura IV-6. Esta lámina tiene
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Mecanismo de dispersión Dependencia de la temperatura
Tabla 1V-A. Dependencia de la temperatura de los cftferentes
mecanismos de dispersión en semiconductores
una densidad de portadores de 1.4x10’9 cmt que apenas varía en todo el intervalo
de temperatura (figura IV-7). La movilidad en la zona de mayor temperatura va
aumentando a medida que esta disminuye. Esto parece un comportamiento con
limitación de la movilidad por los fonones ópticos, que actúan como proceso
dispersor más importante hasta 100 K. A menor temperatura la movilidad no varía.
Este comportamiento se ha observado en todas nuestras muestras, con
diferentes niveles de impurificación y movilidad electrónica (1 a 2x1019 caí3)
(figuras 1V-E a 11).
La no dependencia de la temperatura en el intervalo de temperaturas bajas
puede ser debido a dos hechos, la existencia de una interacción importante con
impurezas neutras, que no tiene dependencia con la temperatura o la variación de























Figura IV-5 Dependencia con la temperatura de la movilidad para una
muestra de alta pureza de GaAs. Se pueden observar las curvas
calculadas para cada proceso de dispersión, la curva de la
movilidad total y puntos experimentales [1.
a
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Figura IV-6 Movilidad en función
la muestra 155-1.














































Variación de la concentración de electrones libres con la
temperatura y la iluminación para la muestra 155-1.
Tsz400 0C
1 LU M ¡ NADA
OSCURIDAD




Figura IV-8 Movilidad en frmnción
la muestra 159-3.























Figura IV-9 Variación de la concentración de electrones libres con








































































Figura 1V-II Variación de la concentración de electrones libres con la







La existencia de una densidad alta de defectos o impurezas neutras,
justificaría la independencia de la temperatura de la movilidad en el intevalo < 100
K.
Esto conlíeva la existencia de una densidad tal de este tipo de impurezas o
defectos en todas estas láminas. Un defecto de este tipo podría ser pares 51A. -
que son neutros eléctricamente al actuar el silicio en una posición como donor y en
la otra como aceptor.
Para tener idea de la densidad de estos defectos necesaria para tener una
movilidad límite en el nivel que exhiben nuestras muestras, vamos a utilizar la
expresión que relaciona a ambas [43,45].
el
= 20N4ha0
donde a0 es el radio de Bohr.
Si introducimos los datos de nuestra muestra (g0= 535 cmVV seg) obtenemos
una densidad de impurezas neutras de 2x10
18 caí3.
Este valor, aunque muy elevado, es razonable comparado con la densidad de
impurezas que se introduce en estas láminas. Esta posibilidad no puede ser
corroborada por técnicas como LVM, debido a la dificultad de detectar densidades
tan “pequeñas” de este defecto. Aunque éste es un defecto que se genera en láminas
de GaAs con alta impurificación [46-48].
La otra posibilidad que tenemos para justificar este comportamiento de la
movilidad a baja temperatura, es la posible menor dependencia de la movilidad al
aumentar la impurificación.
Este hecho es el observado por Szmyd [41] en sus láminas de GaAs:Se que
obtiene por MOCVD. Los resultados son expuestos en la figura IV-12, donde se
aprecía una menor dependencia de la movilidad con la temperatura al aumentar la




























de portadores de 6.5x10’8 cml
A partir del modelo de Szmyd comentado en la sección anterior para la
movilidad límite por impurezas ionizadas, se tiene que no existe una relación directa
con la temperatura Se observa que los valores del factor de compensación, O, son
pequeños, con lo que al igual que la dependencia de la movilidad con la densidad
de portadores, este modelo ajusta la movilidad sin la existencia de
autocompensación.
1-lay también que expresar que el modelo de defectos de Walnkiewicz
también obtiene una movilidad límite por impurezas ionizadas sin una dependencia
directa de la temperatura.
IV.6 Estudio por modos locales de vibración de los defectos
asociados al silicio en GaAs
Se han realizado medidas de los modos locales vibracionales (“Local
Vibrational Modes”, LVM), asociados a impurezas de silicio. En el capítulo III se
han expuesto las condiciones de medida.
En la figura IV-13 se muestran los espectros de tres láminas de GaAs,
epitaxiadas por ALMBE a distintas temperaturas, con una densidad de impurezas
de 2x1019 cml En ella se observa un pico con un desplazamiento de 382 cm’, que
es el de mayor intensidad. Este pico se asigna al silicio en sitio de galio [47].
Otra emisión, pero con mucha menos intensidad aparece en 398 cm’, que
corresponde a átomos de silicio como sustitucionales en una posición de arsénico.
No se observa claramente ninguna otra emisión en energías de otros defectos
asociados a impurezas de silicio.
Sin embargo, una pequeña señal se puede ver en la zona de 367 cm1, que
se considera asociada al defecto complejo Si
0, - V6,,. Este tipo de defecto estará por
tanto presente en una densidad muy baja.

















Figura IV-13 Espectro Raman a 77 K de muestras de GaAs:SI crecidas
por ALMBE a diferentes temperaturas de sustrato, Ts.
La excitación se realizó con luz de 3.0 eV y una














nada por encima del mido de la medida.
A partir de estos resultados se han obtenido las concentraciones del
sustitucional S~G, y una estimación aproximada del otro SiAS, que son los defectos
en mayor concentración asociados a las impurezas de silicio [49].
Por lo que respecta a el defecto complejo SIca~ V~, no se puede obtener
ningún resultado concluyente, aunque su densidad será inferior a 1x1018 cmt ya
que no son detectados claramente.
La misma conclusión puede utilizarse para el defecto complejo neutro 5~As -
Sin,, que no es detectado, obteniendo sólo una cota superior para la concentración
de las mismos.
IV.7 Emisión de fotoluminiscencia de GaAs:S¡ altamente
impurificado
Estas medidas se han realizado a partir de la emisión recogida tras la
iluminación de las muestras con luz de un láser de argon. Se utilizó la línta verde
de 514.2 mm de longitud de onda (2.4 eV).
La emisión se ha recogido con un detector de germanio enfriado a nitrógeno
líquido, después de ser dispersada por un monocromador de 0.3 m de distancia
focal.
Se han estudiado varias muestras con diferente concentración de impurezas,
pero siempre con una densidad de portadores por encima de lxlO’9 cml
En la figura IV-14 se muestran los espectros de dos de ellas, realizados a
80K.
La emisión que se observa está caracterizada por una banda, centrada
alrededor de 1 . 1 eV con una anchura a mitad de altura de 370 meV
aproximadamente.
En GaAs con niveles de impurificación no muy elevados, esta emisión la















Figura IV-14 Espectro de fotoluminiscencia de muestras altamente
impurificadas con silicio (> 1.5x1019 cnvt.
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densidad de portadores, en las que existen fenómenos de renormalización de la
estructura de bandas, primero debemos aseguramos de que esta emisión no está
relacionada con dichas bandas.
Según se obtuvo en la sección IV.3 la energía de la banda prohibida a 80 K
es de 1.33 eV aproximadamente [18]. En la zona de mayor energía se observa
emisión que puede proceder de una transición banda-banda o de la cola de la banda
asociada a las impurezas. Para distinguir entre las dos posibilidades se varió la
potencia de iluminación en las láminas para observar la dependencia de la intensidad
de la emisión de fotoluminiscencia frente a ella (figura 1V-lS).
En los espectros obtenidos se observa un aumento de la intensidad de emisión
cuando se excita con mayor potencia. Esta mayor intensidad es generalizada para
las diferentes bandas, pero de una manera más importante en la zona de mayor
energía. Cuando la potencia de excitación es alta, la emisión en esta zona presenta
una estructura con un máximo y una joroba en la parte de mayor energía. Este
efecto puede ser el observado por Szmyd y colaboradores [50] en láminas altamente
impurificadas. La renormalización en las bandas del GaAs con alta densidad de
silicio hace que su emisión, que es isótropa, a menor energía se transmita a través
del sustrato de arseniuro de galio sobre el que ha sido epitaxiada la lámina. Si la
parte inferior del sustrato presenta una superficie pulida ópticamente, la emisión
será reflejada, sumándose a la emitida por la cara superior y recogida por el sistema
de medida.
En nuestras láminas este hecho se produce porque las muestras poseen
durante la medida una capa de indio que ha servido como sujeción al porta-muestras
durante el crecimiento de la misma. Esta superficie es reflectante, por lo que parte
de la emisión a alta energía es debida a esta reflexión.
Para evitar este problema se pulió la parte inferior del sustrato para quitar
la capa de indio depositada. La superficie posterior quedó limpia y con rugosidad
para evitar la reflexión en la cara interna de esta superficie. La emisión obtenida












portadores ubres para dos potencias de excitación diferentes. (a>
2.3 mW, (b) 23 mW.
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Emisión de fotolumiscencia de una muestra con I.8x10’9 cm3
0.8 1.0 1.2 1.4
La emisión observada ahora tiene dos características que destacan: la gran
anchura y su baja energía. Por tanto estos niveles no son debido a defectos de tipo
hidrogenoide, que posee una emisión más localizada, sino que serán los
denominados complejos.
En GaAs impurificado tipo n, el centro más común de este tipo está a 1.2 eV
y tiene una anchura de 200 meV a 80K [36]. En GaAs tipo p, este tipo de niveles
es más raro, aunque se han observado algunas características.
Otra estructura de emisión de fotoluminiscencia similar a la nuestra, es la
obtenida por Kung y Spitzer [51] en GaAs:Si altamente impurificado, obtenido de
cristales crecidos por las técnicas Bridgman horizontal o Czochralsk¿i. Estas láminas
tenían una densidad de portadores de aproximadamente 4x10’9 cm~3. En la figura
IV-17 se muestran los espectros obtenidos para la lámina según se ha crecido y con
diferentes tratamientos térmicos.
La emisión en 1.2 eV ha sido asociada a un defecto complejo formado por
una vacante de galio asociada a un donor. Puede haber dos tipos de complejos, unos
asociando la vacante de galio a un donor del grupo VI, con lo que son vecinos
próximos, ya que este donor ocupa un sitio de arsénico, y el otro asociándole a un
donor del grupo IV, donde ya son vecinos de segundo orden, ya que este grupo
ocupa sitios de galio como donor (figura 1V-ls).
Se considera que la vacante de galio es un aceptor y que está simplemente
cargado. De esta manera la fuerza de Coulomb los mantendrá unidos, formando un
par donador-aceptor localizado. Estos defectos tienen unas características de
fotoluminiscencia con su emisión centrada alrededor de 1.17 a 1.20 eV y una
anchura a mitad de altura de 165 a 205 meV dependiendo de la impureza y de la
concentración de las mismas.
La forma de la emisión es similar en todas y no tiene estructura fina. Existe
una buena simetría alrededor del máximo de emisión.
Comparando estos datos de defectos complejos asociados a vacantes de galio
con los espectros de nuestras muestras con alta impurificación, vemos cierto
parecido, pero también se observan algunas diferencias.
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Las emisiones de las láminas tienen el pico en 1.1. eV, unos 100 meV por
debajo del existente en la literatura. La anchura a mitad de altura (FWHM)
observadas son aproximadamente el doble que las referenciadas por Williams [52].
Por último la forma de la emisión presenta una asimetría evidente.
Estas diferencias que parecen descartar la posibilidad de asociar las emisiones
a defectos complejos, pueden ser justificadas.
IV.7.1 Asimetría de la emisión PL en GaAs:Si altamente
impurificado
La asimetría puede ser debida a la existencia de dos bandas de emisión
superpuestas, quedando la emisión total mucho más ancha y con un desplazamiento
en la energía del pico.
Esta idea nos abre de nuevo a la idea del defecto complejo, pero para poder
conocer realmente las dos emisiones tenemos que separar las contribuciones de cada
una. Para ello, suponemos que la emisión de baja energía es debida a un defecto
complejo. Esto supone que esa emisión posee las características que ya hemos
mencionado.
Una información muy importante para la separación de las diferentes
contribuciones es la forma de la emisión. Experimentalmente se ha visto que es
simétrica, pero a partir del modelo de coordenadas configuraciones (CC) se tiene
una forma de tipo gauss¡ana.
IV.7.2 Modelo de Coordenadas Configuracionales
Este modelo utilizado para justificar la emisión de PL en ZnS de este tipo de
defectos [53] ha sido aplicado a GaAs tipo n por la similitud entre los centros en
ambos compuestos.


















Figura IV-ló Emisión de fotolumiscencia de
impurificación (lxlO’9 cm3). (a)
crecimiento, (b) después de pulir la
(c) diferencia entre (a) y (b).
una muestra con alta
Sin proceso después del
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Figura IV-17 Espectros dc fotolumíniscencia de una muestra



















de la vacante de galio y un estado excitado originado por el donador (figura IV-19).
La separación de estos dos estados será diferente a la de cada estado
(donador y aceptor) aislado, a causa de la interacción culombiana entre ambos.
Puede aceptarse en el modelo CC clásico que la densidad electrónica en el
continuo entre el estado fundamental y excitado está dada por una distribución de
Boltzmann. Esto significa que la forma de la emisión y de la absorción será tipo
gaussiana. Esto fue comprobado experimentalmente en GaAs por Willliams [36].
Ahora ya podemos intentar separar las diferentes contribuciones de la banda
emitida. En la figura IV-20 se pueden observar diferentes espectros con su
descomposición en las distintas contribuciones.
Se ha realizado este proceso en tres muestras con emisiones tomadas a
diferentes temperaturas entre 80 y 300K. En esta descomposición de las diferentes
bandas se observa una primera banda alrededor de 1.1-1.09 eV con una anchura a
mitad de altura entre 120 y 200 meV. Esta dispersión es debida a las diferentes
características de las muestras.
Aparece una segunda banda a mayor energía, entre 1.27 y 1.33 eV
dependiendo de la muestra. Esta segunda banda es de mayor intensidad en la lámina
155-1, siendo en algunos casos del mismo orden que la primera banda . Sin
embargo esta segunda emisión tiene un comportamiento similar a la primera
aunque varían la energía de emisión y algún otro parámetro.
Considerando esta banda como asociada a un defecto complejo y por tanto
con una forma tipo gaussiana, la podemos extraer de la emisión total.
Restando las dos bandas anteriores queda una tercera banda con energía a
partir de 1.3 eV que corresponde a la emision banda-banda considerada la reducción
de la energía de la banda prohibida por los efectos de renormalizacion.
IV.7.3 Banda de emisión en 1 eV
Esta banda parece ser debida a la llamada luminiscencia auto-activada de un
125




Figura IV-18 Distribución atómica en el modelo de luminiscencia auto-activada
de los dos tipos diferentes de centros, (a) para un átomo de
impurezas del grupo IV y (b) para los del grupo VI, ligados a










Figura IV-19 Modelo de las Coordenadas Configuracionales para la
fotoluminiscencia auto-activada en GaAs [36]. Se muestran dos
niveles, tipo donor y tipo aceptor, que corresponden al mínimo

















Espectro de la emisión de fotoluminiscencia de la muestra
155-1/2 a 80 K.
Líneas continuas:
(a) aluste por suma de dos gaussianas,
(b) gaussiana de la emisión en 1 eV,
(c) gaussiana de la emisión de 1.3 eV.
(E) Puntos experimentales.





Figura IV-201> Espectro de la emisión de fotoluminiscencia de la muestra
155-1/2 a 100 K.
Líneas continuas:
(a) ajuste por suma de dos gaussianas,
(b) gaussiana de la emisión en 1 eV,
(c) gaussiana de la emisión de 1.3 eV.
(LI) Puntos experimentales.




























Figura IV-20c Espectro de la emisión de fotoluminiscencia de la muestra
155-1/2 a 175 1<.
Líneas continuas:
(a) ajuste por suma de dos gaussianas,
(b> gaussiana de la emisión en 1 eN’,
(c) gaussiana de la emisión de 1.3 eV.
(D) Puntos experimentales.





Figura IV-20d Espectro de la em~sion de fotoluminiscencia de la muestra
155-1/2 a 200 K.
Líneas continuas:
(a) ajuste por suma de dos gaussianas,
(b) gaussiana de la emisión en 1 eV,
(c) gaussiana de la emisión de 1.3 eV.
(LII) Puntos experimentales.
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defecto complejo formado por una vacante de galio y un silicio donador.
Según el modelo de las coordenadas configuracionales (CC) esta emisión
tiene una dependencia de la temperatura característica. La intensidad, la anchura y
la energía del pico obedecen a un comportamiento con la temperatura muy
particular.
Estudiaremos a continuación las características de la fotoluminiscencia de
nuestras láminas.
Según el modelo de C.C., la dependencia de la anchura de emisión con la
temperatura sigue una relación de la forma:
donde A es una constante, cuyo valor es igual a la anchura de la emisión cuando
la temperatura tiende a O K, y hco es la energía del modo vibracional del estado
excitado.
En la figura IV-21 se muestra la variación de la anchura de la emisión frente
a la raíz cuadrada de la temperatura para dos muestras, junto con las obtenidas por
Williams [52] en GaAs impurificado con estaño. En ella se observa un
comportamiento similar, aunque el error cometido en la obtención de la anchura,
no permite conseguir una buena precisión en los parámetros A y tco.
Otra característica de este centro complejo es la dependencia de la intensidad
con la temperatura.
En la variación de la intensidad en nuestras muestras con la temperatura
(figura IV-22) se observa una disminución de la misma al aumentar la temperatura.
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Espectro de la emisión de fotoluminiscencia de la muestra
155-1/2 a 260 1<.
Líneas continuas:
(a) ajuste por suma de dos gaussianas,
(b) gaussiana de la emisión en 1 eV,
(c) gaussiana de la emisión de 1.3 eV.
(LII) Puntos experimentales.








Anchura a mitad de altura (FWHM) de la emisión de dos
muestras de GaAs impurificado con silicio en función de la















Anchura a mitad de altura (FWHM) de la emisión de dos
muestras de GaAs impurificado con estaño en función de la
temperatura, obtenidas por Williams [52].
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donde K es una constante.
La fuerte caida en este modelo se justifica por la existencia a cierta
temperatura de electrones con una energía AE por encima del nivel excitado y el
fundamental (figura IV-19). Estos electrones van directamente al estado
fundamental termalizándose sin emitir radiación alguna.
Con este modelo Williams obtiene una AE = 0.18 eV con diferentes
impurezas (Sn, C y Te), haciéndose prácticamente nula la intensidad por encima de
200 K. Sin embargo en nuestras láminas seguimos observando intensidad a
temperatura ambiente. La diferencia de densidad de impurezas y portadores de
nuestras láminas con las de Williams en un factor 5-10 nos hace pensar en la
variación de la energía de este defecto, variando también esta barrera térmica.
Por último la variación de la energía del pico con la temperatura (figura IV-
23) se comporta como la de la banda prohibida, es decir con una disminución al
aumentar la temperatura. Sin embargo como se puede observar en la figura, esta
variación es en sentido contrario en el trabajo de Willliams [52]. El también observa
una variación negativa para el carbono en GaAs. Esto podría justificarse con una
diferencia en la estructura de defectos complejos del modelo C.C., como ya se ha
comentado en las otras magnitudes.
Si ahora consideramos que esta emisión es debida a complejos vacante de
galio-donador, tenemos todavía una discrepacia en la energía del pico. En la
literatura se refleja la energía del complejo Voa - Sioa en 1.2 eV [36,54,55] a una
temperatura de 80K. Nosotros obtenemos la emisión a esta temperatura entre 1.01
y 1.09 eV dependiendo de la muestra. Esta disminución entre 0.1 y 0.2 eV puede
ser asociada a los efectos de alta impurificación.
Ya hemos visto que uno de los efectos de la renormalización de las bandas
es la disminución de la energía de la banda prohibida. Este hecho afecta a la
diferencia de energía entre un nivel donador y otro aceptor, ligados cada uno a una
banda distinta. Por lo tanto la variación de la energía entre los distintos niveles hace
que la energía de emisión del centro complejo también cambie.










Figura IV-22 Dependencia de la intensidad de emisión de fotoluminiscencia del




































Figura IV-23 Variación de la energía (a) dcl pico de emisión en 1 eV con la




entorno a 0.18 eV (sección IV.3), luego es de esperar un valor del mismo orden en
la variación de la energía del pico de la emisión del defecto complejo.
Con esto tenemos que la banda de menor energía es debida al defecto V0~-
Si + Gr
Además de esta banda, tenemos otra a mayor energía, que estudiaremos a
continuación
IV.7.4 Banda de emisión en 1.3 eV
Esta banda es muy similar en comportamiento a la emitida en 1 eV. Tiene
una anchura de banda más pequeña, entre 140 y 160 meV dependiendo de la
muestra. Por otro lado el pico de emisión no depende de la temperatura , variando
entre 1.27 y 1.33 eV según la muestra estudiada.
Por la similitud con la otra banda, ésta también debe estar asociada a un
defecto complejo. En la literatura se encuentra otro defecto que emite en esa zona,
es el formado por SiA, con una vacante de arsénico [27,36,56]. El defecto es
formalmente igual al anterior, pero aquí el Si es un aceptor y la vacante de arsénico
el donador.
Los valores aportados por Williams [36] para concentraciones de 1 xl0~ cm3
huecos con impurificación de silicio es 1.417 eV y 0.11 eV para la energía del pico
y la anchura respectivamente, a 20 K. Comparando estos datos con la variación de
30 meV que sufre el defecto complejo del germanio cuando varía de 20 a 80 K,
tenemos que el complejo del silicio emite en 1.38 eV.
Al igual que ocurre con la banda de 1 eV esta estaría desplazada por el
efecto de renormalización de la estructura de bandas menores energías.
LV.8. Conclusiones
Para el nivel de impurificación que hemos utilizado (2x1019 cm% no se ha
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observado variación del parámetro de red de la epitaxia.
La alta densidad de portadores e impurezas han provocado efectos de
renormalización que se han detectado como una disminución de la anchura de la
banda prohibida.
Estos efectos también han modificado la movilidad límite, disminuyendo la
debida a impurezas ionizadas. Esta variación se debe principalmente al aumento de
la masa efectiva de los electrones. Otro efecto que se ha observado ha sido la débil
dependencia de la movilidad con la temperatura de las láminas altamente
impurificadas.
Estas muestras tienen una emisión de fotoluminiscencia en forma de una
banda centrada entorno a 1.1 eV y con una anchura de 370 meV. Esta emisión se
ha asociado a dos tipos de defecto complejo. La emisión a menor energía es debida
al defecto formado por una vacante de galio y un silicio donador. Y la de mayor
energía que es menos intensa se ha asociado a SiAS-VAS. Además de estas dos
emisiones, habría una de menor intensidad entorno a 1.3 eV. Esta sería la asociada
a la recombinación banda-banda.
Otros defectos como los pares S~oa~S~As no han sido detectados en
concentraciones superiores a 1x1018 cmt
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Y Proceso de crecimiento
V.1 Introducción
En el capítulo anterior hemos estudiado la existencia de defectos nativos en
láminas semiconductoras con alta impurificación. A partir de nuestros resultados se
ha llegado a la conclusión de la existencia de complejos Voa~Sioa, pero en
concentraciones inferiores a 2x10’8 cm1. También se deduce la existencia de 51As’
que es otro aceptor, a partir de las medidas de LVM y FIalí, y también en
densidades inferiores a 2x1018 cm1. Estos defectos existen en concentraciones muy
pequeñas frente a la impureza mayoritaria, el sustitucional Sioa.
Por tanto , en láminas de GaAs altamente impurificadas con silicio, crecidas
por ALMBE, la autocompensación parcial por complejos VGa~S~oa y S~A. es muy
pequeña , siendo comparable porcentualmente a la compensación de las láminas de
GaAs cori menor densidad de impurezas. Este hecho iguala la incorporación de
silicio como sustitucional en GaAs en todo el intervalo de concentraciones, hasta
llegar a un límite de concentración de portadores provocado por la existencia del
centro DX.
El aumento de incorporación del silicio en GaAs como donador por ALMBE
es favorecido de tal manera que prácticamente todo el silicio se incorpora en sitios
de galio. Este aumento , como se ha comentado, podría justificarse
termodinámicamente por un aumento de la relación de flujos de As
4/Ga o por una
disminución de la temperatura.
La dificultad del estudio de la cinética de crecimiento ha sido una barrera
insalvable hasta el momento, para el conocimiento de la incorporación de las
impurezas en GaAs. Para aportar claridad a este problema, se han realizado una
serie de muestras con alta impurificación , en condiciones de crecimiento muy
diferentes. Con ello pretendemos poder observar diferencias en la incorporación del
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silicio, como veremos a continuación.
V.2 Dependencia de la relación As/Ga en la superficie en la
incorporación de las impurezas de silicio.
Hasta ahora se ha visto la dependencia de la temperatura y de la técnica de
crecimiento en la obtención de alta impurificación con silicio en GaAs. En este
capítulo vamos a estudiar la dependencia de la relación de los átomos de arsénico
y galio en la superficie, manteniendo la temperatura de crecimiento.
En e] crecimiento de GaAs impurificado con silicio por MBE en condiciones
estándar se observan cambios en el diagrama RFIEED de la superficie al
suministrar densidades de impurezas mayores de 3x1018 cml FIeiblum y
colaboradores [1] creciendo GaAs a una velocidad de 1000 Á/hora, observaron que
para una densidad de impurezas de 6x10’8 cm3 la reconstrucción superficial
estabilizada en arsénico (2x4), se convertía rápidamente en una (3x2) y después de
200 Á de epitaxia pasaba a una c(8x2) estabilizada en galio. Para evitar esta
variación superficial inducida por la presencia de alta impurificación con silicio,
dichos autores tuvieron que aumentar el flujo de A¾por lo menos en un factor 5.
En estas condiciones la superficie se mantiene estabilizada en arsénico y con buena
morfología superficial.
Basándose en este resultado se han obtenido altas densidades de portadores
con condiciones de crecimiento con alta relación de flujos As
4/Ga. Así por ejemplo,
Sacks y colaboradores [2] obtuvieron una densidad de portadores de 1 .8x 1019 cm3
creciendo por MBE a una temperatura de 580 0C y con una relación de flujos de
11.5.
Por otro lado Neave y colaboradores [3] no observaron dependencia en la
incorporación del silicio con la utilización de As
4 o As,, pero sí una mejor
incorporación cuando la temperatura del substrato se reduce. Esta idea fue utilizada
por Ogawa y colaboradores [4] para observar una mayor densidad de portadores
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obtenible con silicio cuando se disminuye la temperatura del substrato, llegando a
1.6x1019 cm3 a 420 0C con una relación de flujos As4/Ga entre 2 y 4.
Para examinar cómo afecta esta relación de flujos a la alta densidad de
portadores libres en el GaAs cuando se crece por ALMBE, se van a epitaxiar una
serie de láminas en dos condiciones extremas. En una, las muestras se obtendrán
con gran cantidad de arsénico en la superficie durante el crecimiento, en la otra se
suministrará la cantidad suficiente de arsénico para evitar la aparición de “gotas”
de galio en la superficie.
Esta serie de muestras se ha epitaxiado por ALMBE a una temperatura de
360 0C. La velocidad de crecimiento varió entre 0.8 y 1.0 monocapas por segundo
dependiendo de las diferentes muestras. La presión de arsénico utilizada se situó
entre 3 y 5x106 torr.
Para obtener las diferentes condiciones en la superficie del GaAs se variaron
los tiempos de apertura y cierre de la célula de arsénico, aumentando o
disminuyendo la cantidad de elemento del grupo y suministrada.
Estos tiempos de control sobre el flujo de arsénico se determinaron a partir
de la información suministrada por las medidas de reflectancia diferencial (RD) in-
situ. Esta técnica de análisis superficial, junto con RHEED nos da cuenta de la
cantidad relativa de dímeros de arsénico y de galio que hay en la superficie de la
capa epitaxial [5,6].
En la figura V-1 se muestra la señal de RD obtenida. La amplitud de esta
señal es proporcional a la cantidad de dimeros de galio existentes en la superficie.
Por tanto una mayor amplitud indica un crecimiento con menor cantidad de
arsénico. En esta figura se puede observar la amplitud máxima de señal obtenida
forzando el cierre de la célula de arsénico durante el pulso de una monocapa que
indicaría la mayor cantidad de dímeros de galio en la superficie. Una prolongación
en este estado sin suministro de arsénico genera una saturación de galio, formándose
“gotas” de dicho metal sobre la superficie. Este hecho se ve reflejado en la señal
RD, que aparece saturada
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Figura Vi Intensidad diferencia entre la reflectancia en la dirección
[110] y [110] de una muestra crecida por ALMBE a 3600C. Se observa como se satura la señal cuando se salta
una apertura de As, mostrando la amplitud máxima en














máxima obtenible se tienen las diferentes distribuciones de arsénico y galio en la.
superficie. Partiendo de esta información se han crecido muestras con la mayor
amplitud de señal RD posible, sin llegar a saturar, que serían las epitaxias que
llamaremos “ricas en galio” por tener menor cantidad de arsénico en la superficie
durante el crecimiento. Por otro lado se obtuvieron otras láminas con menor
amplitud de señal RD, que llamaremos “ricas en arsénico” por crecer con mayor
densidad de este elemento en la superficie.
Según el diagrama RHEED, todas las muestras crecieron la mayor parte del
tiempo con una reconstrucción (2x4) o estabilizada en arsénico. En las muestras
“ricas en galio” hay un pequeño intervalo de tiempo en el que poseen una
reconstrucción (3x1), incluso en algunas se llega a la (4x2), característica de una
superficie estabilizada en galio.
En la figura V-2 se muestran las señales de RD de dos de la muestras
crecidas en condiciones diferentes. Según Briones y colaboradores [5] podemos
obtener de ellas la cantidad de dímeros de galio en la superficie a partir de la
relación entre las amplitudes de la señal durante el crecimiento.
Observando la figura se puede decir que la lámina crecida en condiciones
nca en galio” prácticamente alcanza la saturación de dímeros de galio en
superficie, llegando ligeramente a una reconstrucción (4x2), que corresponde a una
superficie estabilizada en galio. Por el contrario la lámina obtenida en condiciones
“rica en arsénico” presenta una relación entre intensidades < 0.6, no llegando a
una reconstrucción de estabilizada en galio. Esto indica una mayor cantidad de
arsénico en la superficie.
De esta manera hemos obtenido muestras en condiciones superficiales
diferentes.
Estas láminas fueron impurificadas con silicio, variando la densidad de
5x1018cm3 a 2x10’9 cm3 para observar la saturación en algunas de ellas si las
condiciones de crecimiento no eran favorables a la incorporación de alta densidad
de átomos de silicio en sitios de galio.










Figura V-2a Intensidad diferencia entre la reflectancia en la dirección
[110]y [110]de una muestra crecida por ALMBE a 360























Figura V-2b Intensidad diferencia entre la reflectancia en la dirección
[110] y [110] de una muestra crecida por ALMBE a 360






















ningún tipo de defecto morfológico generando durante el crecimiento.
Mediante la medida del efecto Hall y de la resistividad por el método de van
der Pauw se caracterizaron eléctricamente estas muestras. Los resultados se pueden
observar en la tabla V-A.
Tabla Y-A. Densidad de portadores y movilidad Hall de
d¿ferentes láminas obtenidas en condiciones extremas.
La muestra G2178-1 ,obtenida en condiciones de”rica en arsénico con una re-
lación de intensidad de RD de 0.25, tiene un nivel de compensación alto,ya que sólo
posee una densidad de portadores de 3.5x1018 caO con una densidad de 6x1018 caO
impurezas de silicio. Este efecto de compensación también se ve en su baja
movilidad. A partir de las gráficas de movilidad frente a concentraciones de
electrones se conoce el factor de compensación. El valor que se obtiene para esta
muestra es de aproximadamente 10 (figura V-3). Como se ha obtenido la mitad de
portadores que de impurezas suministradas, este factor de compensación nos da
cuenta de la existencia de otro tipo de defectos de carácter estructural.
Esta condición de crecimiento tan extrema con gran cantidad de arsénico se
puede asemejar a crecer a baja temperatura por MBE. En estas condiciones de
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Figura ‘S’-3 Movilidad Hall en ifinción de la concentración de
electrones libres a 300 K de GaAs tipo vi. Las curvas del
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crecimiento a baja temperatura por MBE [7-9] se generan una gran cantidad de
defectos que hacen que las muestras obtenidas a 200 0C sean semi-aislantes.
Estudios de este tipo de muestras llegan a la conclusión que este efecto se produce
por la desviación en la estequiometría del compuesto. Hay una mayor cantidad de
átomos de arsénico en sitios de galio,incorporándose generalmente como un defecto.
Este defecto está asociado al nivel profundo EL2 y es muy común en GaAs
obtenido a partir de soluciones líquidas [10,11].
Sin embargo en nuestras muestras crecidas por ALMBE a baja temperatura
se observan muchos menos defectos de este tipo. Este resultado se puede entender
si tenemos en cuenta que el ALMBE (ver capítulo 1) consiste en potenciar la
nucleación del material en todos los puntos de la superficie al mismo tiempo,
permitiendo un crecimiento ordenado, capa a capa, incluso a bajas temperaturas.
A la vista de estos resultados se redujo la cantidad de arsénico suministrada,
utilizando relaciones de señal RD del orden de 0.6. Con estas condiciones ya se han
obtenido densidades de portadores de hasta 1 .9x1019 cml
En condiciones de “rica en galio” también se han obtenidp densidades de
portadores de ese orden con una relación de señal RD de 0.95.
De estos resultados se deduce que en ambas condiciones de crecimiento se
puede obtener alta concentración de portadores, muy próxima al máximo posible.
Esto indica que la cantidad de arsénico suministrada durante el crecimiento por
ALMBE no es tan crítica como por MBE para obtener alta densidad de electrones
libres con silicio.
Sin embargo, examinando los valores de la densidad de portadores obtenida,
se observa que la muestra crecida con una mayor concentración de arsénico tiene
un 30% más de densidad electrónica para una misma densidad de impurezas. Esta
diferencia puede ser debida a la generación de una mayor cantidad de defectos en
la lámina obtenida con condiciones “rica en galio” que compensan parte de las
impurezas introducidas.
La dispersión de las impurezas ionizadas depende de ND. A partir de los
valores de la movilidad para muestras con distinta densidad de impurezas se puede
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decir que la dispersión por impurezas ionizadas no es la limitación de la movilidad
ya que es independiente de ellas. Esto demuestra que otra dispersión es la que limita
la movilidad de estas muestras.
En muestras típicas de GaAs crecidas por MBE en condiciones estándar con
alta concentración de impurezas, la movilidad a 300 K está limitada por ellas,
siendo el valor de la movilidad de 1000 a 3000 cm2/V s para densidades de
portadores entre 2x10’9 y lxlO’8 cm3 respectivamente.
La movilidad de estas láminas obtenidas por ALMBE con condiciones
extremas es menor que la obtenida por MBE con densidades de portadores de
1x1018 cm3. Las muestras crecidas en condiciones de “rica en galio” poseen
aproximadamente el mismo valor, independientemente de la densidad de impurezas
o portadores de las mismas. Este valor a su vez es inferior al valor típico esperado
para las concentraciones que poseen. Al igual que se ha considerado antes en las
láminas crecidas en condiciones de “rica en arsénico”, ahora también deben existir
defectos de tipo estructural.
Como ya se ha mostrado en el crecimiento por ALMBE hay dependencia de
las condiciones de crecimiento en la obtención de una buena movilidad electrónica,
pero no tanto para conseguir una alta densidad de portadores. Estos resultados
diferencian la técnica de crecimiento por MBE de la ALMBE en lo que respecta a
la incorporación de las impurezas de silicio en concentraciones por encima de
6x10’8 c@3. Esta diferencia parece a priori dependiente de la diferente cinética
superficial de ambas técnicas.
Aunque los valores obtenidos para la densidad de portadores son similares
en las dos muestras, es un poco mayor en la “rica en arsénico”, acercándose al
valor nominal de la densidad de impurezas.
La limitación puede ser debida a defectos o impurezas tipo aceptor.
Esta segunda posibilidad no es factible para la mayoría de las muestras, porque la
densidad de portadores libres concuerda aproximadamente con las impurezas
introducidas (2x1019 cm1).
Por otro lado sabemos que en las dos condiciones de crecimiento
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extremas se puede obtener una alta densidad de portadores libres. Esta afirmación
es muy importante y nos indica que la incorporación de Si en sitios de Ga y su
posterior ionización para generar electrones libres no tiene una fuerte dependencia
de las otras condiciones (relación As/Ga), como sí lo tienen otras técnicas de
crecimiento (MBE a mayor temperatura....).
Estos resultados vienen a separar las distintas “cinéticas” de incorporación
del silicio en una V08. Por un lado están las técnicas de crecimiento por MBE,
donde logran un desplazamiento en la incorporación relativa S~c~.ISIAs, mediante el
aumento de la concentración de As en la superficie. Esto fue justificado
termodinámicamente por Teramoto [12] y Heckinbotom [13] y verificado
experimentalmente por Ogawa [4].
La utilización de baja temperatura de substrato para aumentar la
incorporación de los átomos de Si en las posiciones de Ga, era también evidente a
partir de los resultados termodinámicos de Teramoto y Heckinbotom, como puede





Además el coeficiente de incorporación de los átomos de arsénico en la
superficie aumenta considerablemente al disminuir la temperatura, siendo necesaria
menor flujo de arsénico para el crecimiento. Estas ideas podrían justificar la mayor
incorporación de átomos de Si en Vea cuando crecemos a menor temperatura.
Pero los resultados obtenidos para crecimientos con condiciones extremas de
epitaxia (“rica en galio y arsénico”), nos hacen pensar en otras causas además de
las ya mencionadas.
V.3 Defectos superficiales. Escalones y esquinas
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Como ya hemos visto hay otro parámetro que influye en la incorporación de
átomos de Si en la red de GaAs. En láminas con alta impurificación aumenta la
densidad de defectos nativos tipo V08 que son responsables de una compensación
parcial. El aumento en la densidad de impurezas se ve acompañado por una mayor
concentración de vacantes de galio [15], de manera que se verifique la relación
entre donadores y aceptores que viene dada por la expresión [16]:
NDK(T> ~AS
Aquí se observa una relación entre p y n en la incorporación del Si en
distintos lugares de la red.
En GaAs intrínseco la relación p¡n — 1. En GaAs crecido por MBE,
generalmente en condiciones de exceso de arsénico (reconstrucción c(2x4)), el nivel
de Fermi está en EC-EF — 0.8 eV [17].
Esta medida concuerda con los modelos de Chadi [18], Farrelí [19] y Pashley
[20], según los cuales una superficie con una reconstrucción (2x4)Ic(2x8) de
material no impurificado, que es una superficie estabilizada en arsénico, tiene todos
los enlaces libres del elemento del grupo V compartiendo electrones, formando
dímeros, y por tanto es una estructura estable y no genera estados en la banda
prohibida. De esta manera el nivel de Fermi está situado en el medio de la banda
prohibida.
Si en esta estructura comenzamos a introducir impurezas donoras (átomos de
silicio) el nivel de Fermi variará de posición acercándose a la banda de conducción.
La introducción de una alta densidad de impurezas (a partir de 1018 cm3) produce
por tanto una variación en la superficie. Observaciones con microscopia de barrido
de efecto túnel (“Scanning tunneling microscopy”, STM) muestran la superficie
(001) como una distribución de dímeros de arsénico en diferentes disposiciones
según la reconstrucción superficial [21,22]. Pashley y colaboradores [23] han
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observado una superficie con reconstrucción (2x4) con STM y con una
impurificación de silicio de 7x10” cm3. En ella se observa un alineamiento de las
vacantes de dímeros de arsénico, formando largas filas.
A mayor densidad de impurificación, se observan variaciones significativas
en el orden de las celdas unidad (2x4). En una imagen de STM con una muestra
con N~~= lxlO’9 cm3 y n= 2.2x10’8cm3, se observa que las filas de vacantes de
dímeros de arsénico ya son muy cortos, apareciendo muchas “esquinas” (kinks) al
no estar perfectamente alineadas las diferentes celdas unidad (2x4).
Esta nueva distribución de las vacantes de dímeros no modifica la
reconstrucción (2x4) observada por RHEED ya que las celdas unidad permanecen,
pero sí varía la estructura electrónica de la superficie.
Ya se ha comentado que la reconstrucción (2x4) se ha observado
mayoritariamente dos dímeros de arsénico por celda unidad. Existen dos modelos
para esta estructura con dos dímeros de arsénico con reconstrucción (2x4), en los
que se tiene el número correcto de electrones por celda unidad para todos los
enlaces libres del arsénico y de galio. Esta estructura no tendrá por lo tanto estados
en la banda prohibida.
Con la aparición de las esquinas o “kinks” en las filas de las celdas unidad,
ya no se verifica el modelo del conteo de electrones, apareciendo enlaces libres de
arsénico sin llenar completamente. Estas esquinas introducen nuevos estados
electrónicos en la superficie.
En la Figura V-4 se puede observar esquemáticamente la estructura
superficial en esta muestra altamente impurificada.
La densidad de “kinks” en la superficie varía con la densidad de impurezas
de silicio introducidos. Además coincide la relación entre dos densidades de
impurezas y las correspondientes densidades de “kinks” que aparecen en la
superficie.
A la vista de estos resultados Pashley y colaboradores [23] elaboraron un
modelo simple, que se explica a continuación.
En una superficie con reconstrucción (2x4) sin impurificación, no existen
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Esquema de la reconstrucción (2x4) de la superficie (00])
de GaAs, mostrando la celda unidad con dos dímeros de
arsénico cada una y la situación de las “esquinas” en las
filas de las vacantes de ellos. Se muestran por simpliciad
sólo los átomos de arsénico de la superficie.
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niveles dentro de la banda prohibida y todos los enlaces libres están llenos o vacíos.
Cuando la lámina está altamente impurificada, el nivel de Fermi estará cerca o
dentro de la banda de conducción. En una superficie como la citada, que no tiene
estados en la banda prohibida, los electrones ocuparán estados hasta el nivel de
Fermi, pero la formación de “kinks” lleva la aparición de estos estados de carácter
aceptor que serán ocupados por los electrones, disminuyendo la energía del sistema.
Este modelo parte de la base de la aparición de los “kinks” paralelamente
a las impurezas introducidas. De esta forma se obtiene una compensación superficial
de las impurezas introducidas, quedando el nivel de Fermi anclado en el medio de
la banda prohibida como había observado Kirchner [16].
En este modelo se supone que todo el silicio se incorporará en la superficie
como donor, independientemente de la densidad de portadores, a la vez que se
forma un “kink” para compensarlo.
Cuando el frente de crecimiento avanza, los “kinks” superficiales ya no
compensarán a las impurezas que han quedado en capas inferiores formando el
volumen. En este momento termodinámicamente será favorable la disminución de
la densidad de portadores para disminuir la energía de Fermi, reduciendo así la
energía del sistema.
Para que sea posible la compensación, debe de poder generarse un aceptor.
Los más probables son la vacante de galio y el silicio en sitio de arsénico.
La vacante de galio, debe de proceder de la superficie, donde se forma, y
moverse hacia el interior. Esta difusión hacia el interior se ve favorecida por una
mayor temperatura. Por tanto, cuando se efectúa el crecimiento a temperaturas
inferiores a 400 0C, este proceso se verá relentizado. Por otra parte, la generación
de una vacante es fuertemente dependiente de la concentración de átomos de
arsénico y galio en la superficie. Las condiciones “rica en galio”, con una menor
presencia de arsénico en la superficie impide la formación de las vacantes de este
elemento, por el contrario una superficie con condiciones de “rica en arsénico”
aumenta la densidad de ellos.
Como ya hemos visto la densidad de vacantes de galio en una superficie
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depende de la temperatura. Chiang y Pearson [24] determinaron experimentalmente
una relación entre la densidad de vacantes en la superficie y temperatura a la que
se ha sometido la muestra:
[Váa] =3.50x10’8exp[— O.4~kT
Como se puede observar en la figura V-5. Estos datos han sido obtenidos en
una muestra de GaAs no impurificada y con una concentración residual tipo n de
3x10’6 cm3. Para estas medidas no se utilizó una sobrepresión de arsénico en
exceso.
A la temperatura del tratamiento térmico prácticamente todas las vacantes
están ionizadas, por lo tanto el valor obtenido corresponde a la densidad de vacantes
ionizadas.
Las reacciones químicas de la formación GaAs a partir de gas, muestran una
dependencia de la presión de arsénico en la aparición de vacantes de galio:
1As (g4 ) ~AS~+Vcg~
Teniendo en cuenta la ley de acción de masas y la condición de neutralidad
de carga obtenemos





Esta dependencia de la sobrepresión de arsénico fue observada por Chiang
y Pearson [24] en una lámina de GaAs tipo p con una concentración de 3x10’~ cm3
a una temperatura de tratamiento térmico de 800 0C.
Podemos tomar estos valores de referencia en nuestro caso porque
suponemos una superficie prácticamente compensada por la existencia de los
“kinks”. Extrapolando a los valores de la temperatura de crecimiento y una
sobrepresión de arsénico muy pequeña, obtenemos:
[Vjal =3. 51x1O’~cm
Esta densidad es muy pequeña para compensar parcialmente las láminas con
alta densidad de impurezas, pero las vacantes de galio tienen un coeficiente de
difusión elevado (del orden de 3 órdenes superior al de una impureza), que puede
permitir la compensación parcial, aunque esta será pequeña.





Este valor corresponde a una densidad de impurezas de 2x1019cmt
Para una temperatura de 400 0C durante el crecimiento, tendríamos que en
1 hora la vacante se movería 3.1 A.
Estos valores tan pequeños de la densidad de vacantes de galio en la
superficie y de su coeficiente de difusión, justifica la no compensación en el
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Figura V-5 Concentración de vacantes superficiales de arsénico y
galio en GaAs no impurificado (n=3x1016 cm3) en


























0 1018 it9 1 ~
Concentración de Si (1/cm
Figura V-6a Constante de difusión de la vacante de galio y la
divacante, VG~-V~, en función de la concentración de




























Figura V-6b Constante de difusión de la vacante de galio en función
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La otra posibilidad de compensación puede venir dada por la difusión de las
impurezas de silicio de una posición de galio a una de arsénico.
El coeficiente de difusión del silicio depende de la densidad de impurezas en
la muestra. Experimentalmente se ha comprobado que aumenta a mayor concentra-
ción de impurezas [27], siendo constante para valores superiores a 10’~ cm3 [28].
La dependencia con la temperatura es como la de la vacantes de galio, pero
con una energía de activación de 2.5 eV y un prefactor Do =0.11 [27].
Con estas relaciones tenemos que para nuestra muestras con 2x10’9 cm3 y
a una temperatura de 400 0C, el desplazamiento en una hora es de 1.7 Á
aproximadamente.
Estos valores tan pequeños dificultan la compensación en láminas crecidas
por ALMBE a baja temperatura.
Para ver una activación de la difusión de estos defectos nativos, las muestras
se sometieron a un tratamiento térmico. De esta manera se comprobará la aparición
de la compensación.
Se sometieron dos láminas de GaAs altamente impurificadas con silicio a un
tratamiento térmico a 600 0C durante varias horas, observándose una disminución
de la densidad de portadores. En la tabla V-B se observa las distintas características
Tabla V-B. Características eléctricas de dos láminas antes y después del







G2183-1 1.3x10’9 9.6x1018 5.OxlO’8
G2183-2 1.8x10’9 7.3x1018 4.6x10’8
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Si ahora calculamos los valores de la densidad de vacantes en la superficie
y los valores de los desplazamientos de vacantes de galio y átomos de silicio para
una temperatura de 600 0C tenemos los valores que se muestran a continuación.
[VEa]=1.7x10’6cnV3
D(Vaa) 612 Á en 1 h
1095k en 3.2 h
D(SI): 243 Áeníh
~ A en 3.2 h
Con estos valores ya es posible una compensación, alcanzándose un valor en la
densidad de portadores igual al máximo referido en la literatura para epitaxias de
GaAs impurificadas con silicio obtenido por MBE a una temperatura de 600 0C.
VA Procesos de crecimiento de GaAs:Si por ALMBE.
Superficies (001), con escalones y (113)A
Como se ha citado anteriormente, un proceso decisivo en el conocimiento de
la incorporación de impurezas durante el crecimiento por técnicas epitaxiales en fase
gaseosa es el estudio de la cinética superficial. Existen varios modelos que
interpretan la cinética del crecimiento a baja temperatura [29,30] basados en
estudios de RHEED y RD.
Estos estudios hasta ahora sólo han tratado de justificar la cinética de
incorporación de los átomos de la red, arsénico y galio, y su dependencia de las
condiciones superficiales.
A través de ellos trataremos de aportar nuevas ideas de la incorporación de
impurezas como el silicio. En este estudio nos centraremos en las superficies
vecinales y desorientadas de las direcciones principales, ya que el silicio presenta
un acusado carácter anfótero en ellas. Esta diferencia en la incorporación depende
del tipo de superficie (A o B)[31] en la familia de direcciones (uN).
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El carácter anfótero del silicio en estas superficies desaparece cuando se
realiza un crecimiento por ALMBE a baja temperatura. Esta característica tan
radical nos permitirá aportar más información sobre la cinética de esta técnica de
crecimiento.
Según los últimos resultados de STM, una superficie (001) de GaAs
estabilizada en arsénico. (2x4)As, está formada por una distribución regular de
dímeros de arsénico perdidos [32]. Estudios de RUEED y RD [5] llegan a la
conclusión de que hay al menos un recubrimiento de arsénico, O , de 0.75. Por lo
tanto habrá al menos 0.75 x Ns sitios de galio posibles de ocupar cuando lleguen
átomos de galio a la superficie (figura V-7). Una vez que han llegado 0.75 x Ns,
toda la superficie estará ahora estabilizada en galio. La llegada de más átomos de
Ga llevará a la formación de aglomerados de galio, formando una superficie rugosa
(figura V-8a).
Los átomos de arsénico que llegan ahora a la superficie se depositan sobre
la zona plana de la muestra, pero además se comenzaran a situar en la capa
anterior, rellenando las zonas correspondientes a los dímeros perdido (figura 8b).
Los átomos de galio de los aglomerados rellenan ahora estas zonas, formándose de
nuevo una distribución de dimeros de arsénico.
V.4.1 Crecimiento de GaAs:Si en superficies vecinales de la
(001)
Estas superficies son aquellas que tienen un pequeño ángulo con respecto a
la dirección (001) GaAs. Están caracterizadas principalmente por la existencia de
escalones en ellas. La densidad de estos escalones y su longitud dependerá del
ángulo que tenga con respecto a la superficie principal. A mayor ángulo, mayor
densidad de escalones y menor longitud de estos.
La existencia de esos escalones nos abre a una nueva cinética superficial. El
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con un entorno diferente, y de gran importancia para el crecimiento.
Primero tendremos que diferenciar entre las diferentes distribuciones de
átomos en la superficie, dependiendo de la dirección hacia la que se tiene el ángulo
de inclinación. Esto es de gran importancia porque se sabe, mediante estudios de
RHEED, que la difusión en una superficie en la dirección [110] es 4 veces mayor
que en la [110] [33]. También se observó una mayor velocidad de crecimiento de
GaAs en la dirección [110], debido probablemente a esa mayor difusividad
superficial.
En la figura V-9 se observa la distribución de los átomos en una superficie
tipo B. En una superficie inicial (2x4)As , los átomos de arsénico forman dímeros
en la dirección [110] para estabilizarse entre ellos y alcanzar un mínimo de energía
superficial. Esto no puede realizarse en el caso del átomo de arsénico en el escalón,
que ofrece un enlace sp3 activo. Un átomo de galio que llegue al escalón, podrá
reaccionar fácilmente, provocando a su vez la ruptura del dímero contiguo. De esta
manera el escalón irá avanzando al absorber los átomos de galio que van llegando.
Este proceso es energéticamente más favorable, ya que sólo se rompe un dímero,
quedando sólo un enlace activo. En el caso de un átomo de galio reaccionando en
la superficie fuera del escalón, se rompen dos dímeros de arsénico, generando por
tanto un proceso de mayor energía superficial.
Para que el proceso de crecimiento por escalones sea importante, la distancia
media entre escalones deberá ser menor que la longitud de migración de los átomos
de galio en la superficie.
La zona de un escalón en una superficie tipo A (superficie (001) inclinada en
la dirección [110]) se puede observar en la figura V-10. Aquí los dímeros de
arsénico están situados paralelamente al escalón. En dicho escalón ahora un átomo
de galio tiene un enlace activo, pero es difícil que otro átomo de galio reaccione con
él, porque tiene un fuerte carácter aceptor. Esto dificulta el crecimiento por
escalones en esta superficie.
Se puede forzar el crecimiento de este tipo de escalones aumentando
suficientemente la presión de arsénico. Así los átomos de arsénico reaccionan con
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Figura V-9 Distribución de los átomos de Ga y As en una superficie
(110) tipo B. Los escalones van perpendicularers a las











Figura V-1O Distribución de los átomos de Ca y As en una superficie
de GaAs (110) vista desde (a) la dirección [001] y (b)
desde la [-110]. Se observa que ahora los dímeros de






el galio del escalón, favoreciendo la incorporación de otro átomo de galio.
Basándonos en este modelo de crecimiento, ahora sólo tenemos que
incorporar en nuestra cinética los átomos de silicio. Este átomo tiene un
comportamiento más parecido al del galio que al de arsénico, siendo más favorable
energéticamente su incorporación en un sitio de galio, por lo tanto es de esperar que
siga la cinética de este tipo de átomos.
Un átomo de silicio en una superficie sin escalones y siguiendo el primer
modelo se incorporará en posiciones de galio, de manera similar a como lo hace el
galio. Este proceso seguirá hasta que el número de átomos de impureza sea elevado
(> 1019 cm3 ), abriéndose entonces la posibilidad de que la migración de los
átomos de silicio (menor que la de los de galio) no sea suficiente para ocupar todos
vacantes de galio y algunos comiencen a incorporarse en sitios de arsénico. Así el
aumento en la incorporación de silicio en posiciones de galio viene dado por un
aumento de la movilidad superficial
Siguiendo el modelo por crecimiento por escalones, se puede ver que en uno
tipo B, se favorece la inqorporación del silicio en el escalón y en posiciones de
galio, por ser un sitio de alta reactividad.
Por el contrario, en una superficie vecinal tipo A, la incorporación de silicio
en posiciones de galio sólo se consegue con una alta presión de arsénico.
Estos modelos están apoyados por los resultados obtenidos con epitaxias
obtenidas por MBE en muestra con superficies desorientadas respecto a la dirección
(001).
BallingaIl [31] ya observó esta diferencia en caras (110). Más tarde se
observó un comportamiento eléctrico distinto para las superficies tipo A y B en
superficies (1 lN) [34].
V.4.2 Incorporación de impurezas en superficies
desorientadas de la dirección (001). (113)A
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Como ya ha citado anteriormente la incorporación de átomos en un
crecimiento epitaxial depende mucho de la estructura superficial. Es por tanto muy
diferente la cinética de incorporación de los distintos átomos en diferentes
superficies. La distribución y tipo de enlaces existentes en la superficie van a hacer
que en las mismas condiciones de crecimiento la incorporación atómica dependa de
ellos.
Las superficies del tipo (1 iN) se pueden considerar como una mezcla de
superficies del tipo (110) y (001).
En una superficie (001) se tiene una distribución de átomos en la superficie
como se puede observar en la figura V-1 1. Hay una distribución regular de enlaces
dobles de arsénico o de galio, dependiendo de que la última capa esté formada por
unos u otros. En esta dirección los átomos de arsénico y galio se alternan en
distintos planos. Los enlaces de galio y arsénico están orientados en direcciones
perpendiculares.
En una superficie (111) los átomos de galio y arsénico tienen un enlace
simple en esa dirección. Pero como se puede ver en la figura V-12 hay dos
superficies diferentes, una estará formada por átomos de arsénico (tipo B) y otra por
átomos de galio (tipo A).
Una superficie del tipo (1 iN) tendrá por tanto una sucesión de enlaces de uno
u otro tipo. Veamos más detenidamente una superficie de este tipo, por ejemplo la
(113). Como se puede ver en la figura V-13 esta superficie se puede descomponer
en escalones, uno el tipo (001) y otro del tipo (111). Este último escalón tiene los
enlaces sencillos que son más reactivos que el doble de la superficie tipo (001), ya
que la incorporación de un átomo no tiene que llevar a un aumento de la energía
superficial.
La incorporación del silicio en el crecimiento por MBE en condiciones
standard en la superficie (11 1)A se produce en sitios de arsénico , mientras que en
la (11 1)B en sitios de galio [34], generándose muestras tipo p y n respectivamente.
La diferencia en la incorporación del silicio se justifica a partir de los estudios por




















Figura V-13 Esquema de la distribución de los átomos de Ca y As en
una superficie (31 1)A.
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posibles, una (2x2) que corresponde a una superficie estabilizada en arsénico y una
V19 x V19 asociada a una estabilizada en galio. En cambio en una superficie
(1> l)A sólo se observa una estructura (2x2) asociada a una superficie estabilizada
en galio. La dificultad de observar una superficie estabilizada en arsénico, lleva a
la conclusión de que el coeficiente de adherencia del arsénico en esta superficie es
muy bajo durante el crecimiento. Este hecho hace que el silicio se incorpore en las
vacantes de arsénico.
Este comportamiento se traslada a las superficies (1 1N)[31 ,34-36], pero debe
tenerse en cuenta que un aumento en el parámetro N llevará hacia un compor-
tamiento tipo (001). Wang [34] observa un aumento de la compensación a medida
que aumentaN, llegando para N=5a comportarse la lámina como una tipo (001).
Nosotros hemos crecido unas láminas con superficie (1 13)A para observar
la influencia de las condiciones de crecimiento en la incorporación del silicio. Como
ha podido observarse en este tipo de superficie se manifiestan más radicalmente las
variaciones de la cinética de incorporación al variar las condiciones de crecimiento.
Se crecieron las láminas con superficie (1 13)A junto con otras con superficie
(001) utilizadas como patrón. Una primera serie consistió en el crecimiento por
MBE convencional de estas láminas impurificadas. La temperatura de crecimiento
fue de 580 0C. Los resultados de la caracterización eléctrica son los siguientes:
(001) n=2.3 x 1018 cay3 movilidad= 2100 cm2 ¡ Vs
(113)A p=l.2 x 1018 caO movilidad= 144 cm2! Vs
La lámina con superficie (001) presenta una densidad de electrones libres
muy similar a la concentración de impurezas de silicio introducidas, y tiene una
movilidad de acuerdo con las teorías para una compensación baja [37].
Por otro lado, la muestra con superficie (113)A tiene una concentración de
huecos de aproximadamente la mitad de las impurezas de silicio introducidas. Esta
baja densidad unida a una menor movilidad de los huecos, que la esperada
teóricamente, nos indica que hay compensación en nuestra lámina.
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En una epitaxia por MBE crecida en condiciones estándar, la incorporación
del silicio depende de la orientación de la superficie. La mayor compensación en
la lámina tipo p se puede asociar a la existencia de dos tipos de enlaces en la
superficie. Como se puede ver en la figura V-13, la superficie (113)A está formada
por una mezcla al 50 % de enlaces del tipo (111) y del tipo (001). Los primeros son
asociados a la incorporación del silicio como aceptor, mientras que los segundos
favorecen la incorporación como donor. Por lo tanto las epitaxias obtenidas estarán
compensadas.
Para ver las diferencias del comportamiento del silicio como impureza en
superficies del tipo (1 LN) según la técnica de crecimiento se han crecido otras
láminas por ALMBE. Para comparar ambos procesos, se crecieron simultáneamente
en el mismo porta-substratos las láminas con superficies en las dos direcciones,
(001) y (1 13)A. La temperatura de crecimiento fue de 350 0C. La densidad de
impurezas fue similar a la del anterior crecimiento. Los resultados de la
caracterización eléctrica de estas muestras son:
(001) n 1.9 x io’~ cm1 movilidad = 1632 cm2 ¡ Ws
(113)A n= 2.4 x 1018 cay3 movilidad = 1655 cm2 1 Vs
Las epitaxias sobre superficies (uN) obtenidas por esta técnica de
crecimiento ya no son tipo p como las obtenidas por MBE en condiciones estándar.
Ahora estas láminas tienen un comportamiento eléctrico tipo n.
Las dos láminas tienen una densidad de portadores similar, aunque la (1 13)A
presenta una densidad un 20 % mayor. Esto nos indica una menor compensación
en la lámina con superficie (1 13)A.
La movilidad es prácticamente igual, pero ésta es menor que la obtenida por
MBE en condiciones estándar. Esta diferencia nos lleva a pensar en la existencia de
defectos asociados al crecimiento que limitan la movilidad, independientemente del
grado de compensación. Este hecho, como ya nos había ocurrido en las láminas
crecidas con mucho arsénico (capítulo IV), es debido a defectos nativos por la falta
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de estequiometría.
Estos resultados nos muestran una diferencia radical en la incorporación del
silicio en la red de GaAs, dependiendo de la técnica epitaxial. Al igual que en el
caso de la alta impurificación el crecimiento por ALMBE desplaza la incorporación
del silicio a los sitios de galio, alcanzando una eficiencia del orden del 90 % en
todo el intervalo estudiado hasta el límite de la densidad de electrones libres en
GaAs (2x1019 cm-3).
En este tipo de superficies se puede decir que el crecimiento por ALMBE
aumenta la reactividad del silicio con los enlaces de arsénico, haciendo que la
diferencia entre la incorporación en sitio de galio o arsénico sea más importante.
V.5 Conclusiones
Se han crecido por ALMBE láminas de arseniuro de galio impurificadas con
silicio en condiciones de estequiometría de arsénico/galio en la superficie muy
diferentes. Cuando se introduce alta densidad de impurezas, hay una incorporpción
de las mismas como donores en un porcentaje elevado, obteniéndose densidades de
electrones libres por encima de lxlO’9 cay3, independientemente de las condiciones
superficiales.
Este resultado podría justificar la existencia de esquinas en la distribución de
los dímeros de arsénico en la superficie que compensarían a los donores generados
por las impurezas de silicio.
Las láminas con alta densidad de podadores al someterlas a un tratamiento
térmico tienen una concentración de podadores menor, alcanzando el mínimo en la
densidad máxima de electrones libres obtenida en el crecimiento por MBE en
condiciones estándar. La mayor temperatura favorece la movilidad de las impurezas
y los defectos nativos para compensar la alta densidad electrónica.
El crecimiento por ALMBE en superficies no principales, del tipo (1 IN)
evita el carácter anfótero del silicio dependiendo de si la superficie es tipo A
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(terminada en átomos de galio) o tipo B (terminada en átomos de arsénico).
Para estas superficies el silicio se incorpora siempre como donor. Según esta
técnica de crecimiento, la incorporación del silicio en un sitio de galio o de arsénico
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VI Crecimiento por ALMBE de materiales con
distinto parámetro de red
VI.1 Introducción
El crecimiento epitaxial de materiales con el mismo parámetro de red que el
substrato limita mucho la variedad de materiales epitaxiados.Los substratos
existentes hoy, son de sólo unos pocos materiales y todos binarios (GaAs, mP,
mAs, etc.). Esto sólo nos permite obtener materiales ternarios epitaxiados de
determinadas composiciones (1n043Ga057As, Al0 481n0 ~As sobre mP y AlGaAs para
todas las composiciones sobre GaAs), y algún cuaternario de composición
determinada para ajustar el parámetro de red al substrato. Con estos pocos
materiales epitaxiados sólo se cubre una parte del espectro de radiación quedando
un gran intervalo de longitud de onda sin abarcar.
La posibilidad de crecer epitaxialmente materiales con distinto parámetro de
red que el substrato permite ampliar la ingeniería de la anchura de la banda
prohibida a todo el espectro de los semiconductores compuestos III-V. Como se
puede observar en la figura VI-1 donde se muestran los diferentes binarios,
mediante estructuras tensadas se podría abarcar desde el infrarrojo cercano del InSb,
con una energía de la banda prohibida de 0.18 eV (6.9 ~m) hasta el visible amarillo
del AIP con una banda prohibida directa en 3.63 eV (.34 gm). Esto nos permite
obtener emisores de luz (LED y láseres) y detectores, en este intervalo de longitud
de onda.
También es de gran importacia la posibilidad de epitaxiar semiconductores
con distinto parámetro de red para compatibilizar tecnologías microelectrónicas tan
avanzadas como la del silicio con dispositivos optoelectrónicos (semiconductores 111-
V). Así se pueden obtener sistemas para comunicaciones monolíticos.
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Figura VI-! Energía de la banda prohibida en función de la constante
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Otra ventaja importante de este tipo de epitaxia es la posibilidad de obtener
nuevos materiales con propiedades totalmente nuevas. La utilización posible de un
mayor número de materiales en la obtención de heteroestructuras y superredes
aumenta el campo de la ingeniería de la banda prohibida. La obtención de
superredes directas a partir de silicio y germanio que son materiales indirectos, han
abierto nuevos campos a la utilización de estos materiales de tecnología muy
avanzada fil].
También hay que citar la importancia que pueden tener la tensiones generadas
entre dos semiconductores de parámetro de red diferente. Es conocida la variación
que produce una tensión biaxial en las bandas de un semiconductor [2,3]. Por un
lado este tipo de tensiones hacen que varíe el ancho de banda prohibida, por otro,
las tensiones rompen la degeneración en la banda de valencia entre los huecos
ligeros y pesados, desplazando un nivel respecto al otro dependiendo del valor y el
signo de dicha tensión. Esto puede ser de gran utilidad para tener huecos ligeros,
que poseen una mayor movilidad electrónica, además de una densidad de estados
más parecida a la de los electrones en la banda de conducción. Estas propiedades
son de gran utilidad en láseres porque favorecen la inversión de población con
menor corriente de inyección (menor intensidad umbral [4]). También esto es de
utilidad en dispositivos electrónicos de huecos [5].
VI.2 Epitaxias bajo tensión
El crecimiento epitaxial de materiales con distinto parámetro de red, aunque
con la misma estructura cristalográfica lleva consigo problemas que desembocan en
la disminución de la calidad del material epitaxiado.
Si depositamos átomos de un material con distinto parámetro de red, pero
igual estructura cristalina, éstos tenderán a colocarse imitando la red del substrato.
Esta disposición genera una deformación del material depositado, de tal manera que
la diferencia entre los parámetros de red en volumen de ambos materiales es nulo,
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alcanzándose el ajuste entre ambos. Este estado de deformación se denomina
pseudomorfismo. La variación del parámetro de red paralelo, a1, provoca una
variación en sentido contrario del parámetro de red perpendicular, a~ (figura VI-
2a). La relación entre ambos viene dada por la relación [6]:
(1)
01: XX
donde ~ son las componentes de la deformación y C~1 las constantes elásticas. Si el
ajuste de red no fuera total, sino que existiera una diferencia en los parámetros de
red se llama pseudomorfismo parcial. Este concepto fue introducido en el primer
tercio de siglo por Finch y Quarrelí en el crecimiento de óxido de zinc sobre zinc
[7].
La deformación generada en la epitaxia va acumulando en ella una
importante cantidad de energía elástica. Cuanto mayor sea el espesor de la capa
deformada, mayor será la energía de deformación elástica acumulada en la epicapa.
Esta energía no puede acumularse indefinidamente, sino que llegará un momento
que será más favorable la relajación de las tensiones de la red mediante la
generación de defectos de desajuste (figura VI-2b).
El que se produzca esta relajación parcial o total de las tensiones generadas
por el desajuste de red, dependerá de las propiedades mecánicas y estructurales del
material, del espesor crecido bajo deformación , de la diferencia de parámetro de
red entre la epitaxia y el sustrato, f= (a-a0)/a0, y de otros parámetros de
crecimiento. Al espesor mínimo para la relajación se le conoce como espesor crítico
(ha).
Hay varios modelos que tratan de explicar la relajación de la red deformada,
mediante el balance energético entre la energía de deformación elástica y la energía







Esquema simplificado de una epitaxia de distinto
parámetro de red acoplada al substrato que ha sufrido una
deformación en el parámetro de red perpendicular.
EHTAXIA
SUBSTRATO
Esquema con la epitaxia desacoplada del sustrato
mediante la generación de defectos.
187
VL2.1 Modelo de Frank-Van der Merwe
Fue el primer modelo detallado sobre el espesor crítico [8,9]. Se basa en la
minimización de la energía de átomos sometidos a dos tipos de fuerzas. Una es la
debida a los enlaces con los átomos del substrato y otra a la de sus propios enlaces.
La densidad de energía de la intercara entre el substrato y la película es
e1’-9.5f( Gb
4~2 (2)
donde G es el módulo de cizalladura y b es el módulo del vector de Burgers. Como
e~ es la densidad de energía de la intercara, no depende del espesor crecido.
La densidad de energía de deformación por unidad de área de la capa




donde se ha asumido la equivalencia entre las dos direcciones paralelas a la
superficie.





0 es la constante de red del substrato.
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Como puede verse el espesor crítico depende de la inversa de la diferencia
del parámetro de red.
VT.2.2 Modelo de Mattews y Blakeslee
Se basa en el equilibrio mecánico en la relajación del desajuste de red
mediante la generación de dislocaciones en arista en una distribución de red
rectangular [10-12]. Estas dislocaciones proceden de las existentes en el sustrato,
que el campo de tensiones presente en la intercara desvía hacia la epitaxia, y de la
formación de lazos de dislocaciones, que bajo tensión son fuentes de dislocaciones.




donde y es el módulo de Poisson.
Si la deformación elástica paralela al plano
separación entre dos dislocaciones de desajuste es
La energía de una cuadrícula formada por
arista perpendiculares no interaccionantes entre sí,
de la película es e, entonces la
dos arrays de dislocaciones en
viene dada por la expresión
Gb h(ln—+1) (6)
Por otro lado ya hemos visto que la energía de deformación elástica de una














además este valor coincide con el desajuste de red entre ambos materiales, f.
De aquí obtenemos el espesor crítico (f=e*):
hrrb ~. ho 74,t<í+v (ln—5 +1>b (10)
que es similar al de van der Merwe para desajustes de red pequeños, separándose
hacia menores espesores críticos cuando hay mayores desajustes.
VI.2.3 Modelo de People y Bean
Los cálculos de Nabarro [13] de las energías de los distintos tipos de
*
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dislocaciones, muestran que la dislocación helicoidal es la de menor energía, siendo
esta menor que la de arista por un factor 11(1-u) (— 1.4 aprox.). Este modelo es
similar al de Franck-van der Merwe, sólo que utiliza la energía de la dislocación
helicoidal en lugar de la de arista [14].
La densidad superficial de energía asociada a una dislocación helicoidal viene
dada por la expresión
Gb2 )l~A
donde a(x) es la constante de red de la lámina.
De aquí se obtiene una expresión para el espesor crítico
1V) 1 ¡32 h
(12)C 1—y í6,.~j§ aix) b
Este espesor crítico es mayor para desajustes de red pequeños (<3%),
comparado con los otros modelos. Sin embargo para desajustes mayores este
espesor es mucho menor.
En la gráfica adjunta se puede observar el espesor crítico en función de la
diferencia de parámetro de red según los tres modelos citados (figura VI-3).
El modelo de People y Bean es el más apropiado para altos desajustes de red,
pero por otro lado hay que tener en cuenta que como se ha demostrado en muestras
epitaxiadas, el espesor crítico depende además de las condiciones y de la técnica de
crecimiento [15].
En la medida del espesor crítico hay que elegir la técnica adecuada para el
desajuste que se tiene porque como veremos a continuación no todas son adecuadas
para todos los intervalos de desajustes de parámetros de red.
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1Desajuste de red (%)
Figura VI-3 Espesores críticos según los diferentes modelos de








































VI.3 Determinación experimental del espesor crítico
La medida del espesor crítico, h~, se puede hacer por distintas técnicas, pero
no todas ellas dan el mismo valor. Se pueden agrupar en dos tipos: directas o
indirectas.
Las técnicas directas son aquellas que se basan en la observación directa de
las dislocaciones generadas en la relajación de la red. A este tipo pertenece la
topografía de rayos X [16], la microscopia de fotoluminiscencia [17] y la
microscopia TEM [18,19]. Por otro lado las técnicas indirectas son aquellas que
miden las variaciones de las propiedades debidas a las dislocaciones generadas. Así
tenemos variaciones en las propiedades eléctricas (densidades de portadores y
movilidad Hall) [20], ópticas (anchura y posición energética de la emisión de
fotoluminiscencia) [21] o estructurales (parámetro de red paralelo o perpendicular
promedio medido por rayos X [22,23] o parámetro de red paralelo superficial
mediante RHEED [24-26].
Dependiendo .,de la resolución de la técnica y de la influencia de las
dislocaciones en la variable que se mida, se tendrá una mayor o menor sensibilidad
a la presencia de ellas. Es decir dependiendo de la técnica habrá una densidad
mfnima de dislocaciones detectable y por tanto el espesor crítico medido será
próximo al real o mayor. Esta dependencia del espesor crítico de la técnica
experimental utilizada ha generado una dispersión de valores en la literatura.
Así por ejemplo, la medida de la movilidad Hall a bajas temperaturas en
heterouniones de alta movilidad de materiales con diferente parámetro de red es una
técnica de alta sensibilidad a la presencia de dislocaciones, y por lo tanto los valores
del espesor crítico obtenidos son muy próximos a los reales [20].
Por otro lado la difracción de rayos X de doble cristal es una técnica poco
sensible, ya que la densidad mínima de dislocaciones que puede detectar es muy
alta. Así, sabiendo que la resolución en el parámetro red paralelo a la intercara de
un difractómetro de doble cristal es del orden de lxlOt la densidad de
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dislocaciones detectable será de una por cada 1O~ átomos o una dislocación cada 3
VTA Crecimiento de estructuras tensadas por ALMBE
El crecimiento de estructuras con distinto parámetro de red nos permite la
obtención mediante epitaxia de una mayor variedad de estructuras con características
eléctricas, ópticas y estructurales seleccionadas.
Un sistema no estudiado hasta ahora es el de heteroestructuras formadas por
capas de arseniuro de indio y arseniuro de aluminio, debido a la gran dificultad que
presenta su obtención con buenas características físicas.
Este sistema puede tener utilización como estructura desacopladora o como
parte integrante en un dispositivo óptico o eléctrico. Para estudiar sus características
se han realizado por ALMBE una serie de láminas con el fin de conocer el
crecimiento de un compuesto sobre el otro. Posteriormente se realizaron una serie
de láminas con superredes de estos dos materiales y se caracterizaron óptica y
eléctricamente.
VL4 Crecimiento de estructuras mAs ¡ AlAs por ALMBE
El crecimiento de mAs sobre AlAs o viceversa plantea dos problemas muy
importantes:
-El crecimiento epitaxial de ambos compuestos por MBE se realiza en
condiciones muy diferentes para cada uno de ellos. Para obtener una lámina de alta
calidad de AlAs, la temperatura de crecimiento deberá ser alrededor de 700 0C. Por
el contrario el mAs tiene una temperatura de crecimiento óptima mucho menor.
Esto genera problemas en el crecimiento del mAs, porque el coeficiente de
incorporación del In en la superficie depende de la temperatura siendo muy























Tenperatura de crecimiento (0C)
Figura VI-4 Influencia de la temperatura del substrato en la
















-Ambos compuestos, aunque poseen la misma estructura cristalográfica (zinc-
blenda), tienen el parámetro de red diferente:
a1~j 6.0583 A aÁIAS= 5.660 Á
Esta pequeña diferencia en el parámetro de red, Aa=0.3983 A, genera unas
tensiones muy elevadas. Por ejemplo, una deformación del 1% produce tensiones
en el plano del orden de 10 kilobares [16]. Esto lleva a la acumulación de alta
densidad de energía elástica en la intercara. Esta energía se podrá relajar con la
aparición de defectos de desajuste que hacen que el material obtenido sea de mala
calidad cristalina, haciendo inservibles este tipo de epitaxia para su uso
optoelectrónico.
Estas dos grandes dificultades han impedido hasta ahora la epitaxia conjunta
de estos dos compuestos con una alta calidad cristalina mediante la técnica MEE
convencional. El desarrollo del ALMEE, como técnica epitaxial de baja temperatura
de substrato ha abierto la posibilidad de obtener láminas de mAs sobre GaAs con
una alta calidad cristalina [30].
El crecimiento de AlAs por la técnica de ALMEE se ha realizado con éxito
a temperaturas de hasta 350
0C, obteniédose láminas de gran calidad sobre GaAs
[31]. Este hecho hace compatible el crecimiento de este compuesto con mAs, que
como se puede observar en la figura VJ-4, tiene un coeficiente de incorporación en
la superficie de la unidad a esta temperatura.
Utilizando la Epitaxia de Haces Moleculares de Capas Atómicas se ha
realizado un estudio del crecimiento de capas gruesas de mAs sobre AlAs y
viceversa [32].
VL4.1 Crecimiento por ALMBE de mAs sobre AlAs
Las muestras fueron crecidas sobre un substrato de GaAs (100) no dopado,
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sobre el que se epitaxió una capa amortiguadora de GaAs por MBE en condiciones
estándar, para partir de una superficie de gran calidad. La presión de As4
equivalente utilizada está en el rango de 3-5x10
6 torr.
Después de crecer esta capa amortiguadora se bajó la temperatura del sustrato
hasta 400W sin flujo de arsénico en la muestra, para evitar la incorporación de éste
en la superficie, que provoca una disminución en la intensidad del haz especular del
diagrama RHEED. En estas condiciones se creció la capa base de AlAs mediante
ALMBE, suministrando continuamente el elemento III y pulsando el arsénico,
manteniendo éste 0.3 segundos abierto y 0.7 cerrado, coincidiendo con la
deposición de una monocapa de AlAs. Esta capa de AlAs es de 3000 A de espesor,
lo que nos garantiza una buena calidad superficial. Además estudios sobre la
epitaxia por ALMBE de AlAs sobre GaAs han revelado la buena calidad óptica y
estructural de la lámina [31].
Sobre esta superficie de AlAs y a la misma temperatura se epitaxió una capa
de InAs de 0.3 pm. Las condiciones de crecimiento fueron las mismas que para la
capa base de AlAs. Se suministró continuamente In, mientras que el arsénico se
introdujo durante 0.3 segundos en un ciclo de un segundo.
Durante el crecimiento se observó el diagrama RHEED, y se almacenó
mediante una cámara CCD conectada a una grabadora de vídeo en una cinta para
su posterior estudio. En este diagrama se estudió el desajuste de red del mAs
crecido sobre AlAs mediante la medida de la distancia entre las barras (10) y (01)
del diagrama. Esta distancia, d, es inversamente proporcional al parámetro de red
del cristal paralelo a la superficie.
En la figura VI-5 se observa la variación de <1 en función del espesor de mAs
crecido sobre AlAs. La rápida disminución de d indica que el parámetro de red
paralelo a la superficie aumenta rápidamente desde el valor del parámetro del AlAs
al del mAs. Cuando se han depositado 3 monocapas de mAs se empieza a ver cómo
el parámetro de red paralelo a la superficie comienza a aumentar. En sólo 6
monocapas se alcanza el parámetro de red en volumen del mAs, por lo que dentro
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Este resultado para el valor del espesor crítico está de acuerdo con el modelo
de People y Bean [14], para un desajuste de red del 7.4 %. Este modelo predice un
espesor entorno a 2 monocapas, mientras que lo obtenido por nosotros
experimentalmente ha sido 3 monocapas.
En la figura VI-6 se muestra la evolución de la anchura a mitad de altura de
la barra (00) del diagrama RUEED, durante el crecimiento de las primeras capas
de mAs sobre AlAs. En ella se observa un ensanchamiento rápido de la misma
después de la deposición de muy pocas capas de mAs. Después de epitaxiar 6
monocapas se alcanza la mayor anchura, coincidiendo con la relajación completa
(figura VI-6). A partir de este momento la barra (00) comienza a estrecharse
progresivamente, alcanzando una anchura comparable a la inicial de AlAs, después
del crecimiento de 15 monocapas.
La observación de máximos de difracción difusos y anchos durante el
crecimiento de mAs sobre AlAs puede ser originado por la pérdida de coherencia
en la difracción. Este efecto refleja que para desacoplar la red del mAs de la del
AlAs es necesario generar dislocaciones de desajuste. Estas más otros defectos
posibles provocan esta falta de coherencia en la difracción.
Durante el crecimiento de las primeras monocapas de mAs sobre AlAs hay
una alternancia entre las reconstrucciones (2x4) y (4x2) en la superficie. Hay que
hacer notar que las barras de orden fraccionario no muestran variación en su
anchura. Este hecho indica que a pesar de la gran diferencia de parámetro de red,
el mAs crece sobre el AlAs de una manera bidimensional por ALMBE.
VI.4.2 Crecimiento por ALMIBE de AlAs sobre mAs
De manera similar, se ha crecido AlAs sobre mAs [32]. Sobre un sustrato
de GaAs (100) y siguiendo el método citado en el apartado anterior se ha crecido
una capa de mAs de 0.3 pm de espesor. A partir de los resultados de Ruiz y
colaboradores [30] que estudiaron el crecimiento de mAs sobre GaAs por ALMBE
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se sabe que el mAs se desacopla del sustrato en muy pocas monocapas y alcanza
una calidad superficial, según el diagrama RHEED, similar a la que poseía el
sustrato. Sobre esta superficie de partida se creció la lámina de AlAs.
La evolución del parámetro de red del AlAs sobre InAs, obtenido a partir del
diagrama RHEED, se puede observar en la figura VI-7. El comienzo del desacoplo
se produce rápidamente al igual que en el caso anterior y de acuerdo al modelo del
espesor crítico de People y Bean [14]. Sin embargo la variación hacia el parámetro
volumen del AlAs es más lento. Este se alcanza después de depositadas 30
monocapas.
La anchura de la barra (00) del diagrama RHEED (figura VI-8) aumenta
progresivamente a partir de las primeras monocapas y no muestra ninguna
recuperación según continúa el crecimiento. Este hecho contrasta significativamente
con el comportamiento del crecimiento del mAs sobre el AlAs. Esto puede indicar
que el proceso de relajación no queda confinado en unas pocas monocapas en la
intercara, sino que se extiende hasta unas 30 monocapas.
Por otro lado, a pesar que el proceso de relajación termina después de esas
decenas de monocapas, no se observa a continuación ningún estrechamiento de la
barra (00). Esto puede llevarnos a considerar una superficie de AlAs algo rugosa.
La baja temperatura de este crecimiento podría justificar la existencia de una menor
movilidad superficial de los átomos de aluminio y una mayor reactividad química.
Sin embargo, otros experimentos realizados [31], han mostrado que el AlAs crecido
sobre GaAs por esta técnica y a esta temperatura y condiciones, muestran un
crecimiento tipo bidimensional o monocapa a monocapa.
Las diferencias en el proceso de relajación de tensiones entre estos dos
materiales pueden ser debidas a la asimetría de la tensión a la que están sometidas.
Por un lado el AlAs crece sobre el mAs bajo tensión, ya que posee un parámetro
de red inferior al del mAs. Por el contrario, el mAs crece sometido a compresión.
Estas asimetrías en el crecimiento también han sido observadas en el
crecimiento de In~Al1~As sobre mP por MBE convencional [33]. Estos autores
obtienen un mejor crecimiento bidimensional cuando el desajuste de red es positivo,
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Figura VI-7 Valación del parámetro de red de! AlAs en función del








































Figura Vl-8 Evolución de la anchura a mitad de altura (FWHM) de la
barra (00) del diagrarna RHEED durante el crecimiento




























es decir un crecimiento bajo compresión. Esto también indica que hay una mayor
cantidad de indio en la aleación, lo que nos puede hacer pensar en la diferencia de
incorporación dependiendo de la relación entre átomos de aluminio e indio. Lievin
y colaboradores atribuyeron este efecto a la influencia de la tensión en los enlaces
de los cationes y por tanto en la velocidad de migración de los mismos,
modificándose los mecanismos de crecimiento.
Cammarata y Sieradzki [34] a partir de estudios de tensiones superficiales en
metales han propuesto un modelo termodinámico, donde incluye la diferencia del
signo en la tensión en la superficie, para calcular el espesor crítico. De este modelo
se desprende que si la epitaxia está sometida a compresión biaxial en el plano de
crecimiento, es decir si posee un mayor parámetro de red que el substrato, el
espesor crítico es mayor. Aunque este modelo justificaría cualitativamente la
diferencia entre el crecimiento de InAs sobre AlAs o viceversa, tenemos que tener
en cuenta que los procesos de relajación de la red de estas láminas y por tanto el
balance energético entre la deformación elástica y plástica. La energía de formación
de defectos de desajuste es diferente para cada material, ya que depende del tipo de
enlace y de su energía. Así es importante el grado de covalencia de dichos enlaces
[35] para conocer el proceso de relajación.
Por lo tanto el AlAs tendrá una mayor energía umbral de formación de
dislocaciones que el mAs debido a su mayor energía de enlace. Esta sería otra
explicación para la asimetría en el proceso de desajuste de la red.
VI.4.3 Crecimiento por ALMBE de superredes AlAs/mAs
Basándonos en este estudio del crecimiento de las capas de mAs sobre AlAs
y viceversa se han crecido dos series de superredes de AlAs/mAs para estudiar su
crecimiento y características:
a) Una serie de cuatro muestras de 0.3 micras de espesor total, formadas por
una subcapa constante de AlAs de 15 monocapas y otra subcapa variable de InAs
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(1,2,3 y 5 monocapas).
b) Una serie de cuatro ¡nuestras de 0.3 micras de espesor total con
superredes con una subcapa de InAs constante de 15 monocapas y otra variable de
AlAs de 1,3,5 y 10 monocapas.
La caracterización de estas muestras es de gran importancia, ya que se trata
de estructuras totalmente nuevas crecidas gracias a la cinética del ALMBE. Las
condiciones de la epitaxia fueron iguales a las utilizadas en las capas gruesas citadas
en apartados anteriores. La caracterización ha sido de tipo estructural, eléctrica y
óptica.
La caracterización estructural se ha realizado por difracción de rayos-x [36]
muestran que las superredes con poco contenido en InAs (1 o 2 monocapas) están
acopladas al substrato y tienen gran calidad estructural [36]. Este resultado ha sido
corroborado con un estudio de microscopia electrónica de transmisión realizado por
C. Ballesteros y J. Piqueras [37] en la superred (AlAs)14lnAs)1. Las superredes con
mayor concentración de InAs presentan una mayor densidad de dislocaciones,
porque desde el primer período de la superred se desacopla del substrato, como ya
sabíamos del estudio del crecimiento de las capas gruesas.
Las ¡nuestras más ricas en AlAs fueron sometidas a un estudio de sus
propiedades ópticas, mediante elipsometría y fotorreflectancia [38] y de dispersión
Raman resonante [39].
Las muestras ricas en mAs se caracterizaron mediante fotoconducción para
conocer sus niveles de energía. Los resultados obtenidos se muestran en la figura
VI-9, donde se observa el borde de absorción de dichas superredes [40]. La
obtención de una sola transición no abrupta, la existencia de tensiones residuales
difíciles de determinar (Raman y rayos-x) y la no existencia en la literatura de
parámetros de estos materiales ha hecho inviable la modelización de estas
superredes.
Una caracterización eléctrica de estas ¡nuestras revela la existencia de una
densidad de electrones libres entre IxlO’
6 y 6x10’7 cm3 para las superredes con 15
monocapas de InAs y de 10 a 1 monocapas de AlAs. Esta densidad residual
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observada proviene de los defectos de relajación de la red, ya que a mayor
diferencia de parámetro de red promedio de la superred y del substrato (mayor












Figura VI-9 Espectros de fotoconducción. a) (lnAs),6(AI As)2.
(InAs) 1jA1 As)2.
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Los resultados obtenidos a lo largo de este trabajo se pueden resumir en las
siguientes conclusiones:
-Mediante ALMBE se han obtenido muestras de GaAs de alta calidad cristalina
a tan sólo 300 0C (250 0C por debajo de la temperatura óptima de crecimiento
mediante MBE convencional). Esto nos ha permitido obtener muestras de GaAs
altamente impurificado con silicio, alcanzándose una densidad de electrones libres de
2xl0~ caO a temperatura ambiente.
-El estudio de los resultados obtenidos de medidas del efecto HaB y Raman
demuestran que este valor de la densidad de electrones libres es el máximo posible en
GaAs debido a la existencia del centro profundo DX que anda el nivel de Fermi.
-Las muestras fueron caracterizadas mediante fotoluminiscencia presentando una
emisión desplazada al rojo por la disminución de la energía de la banda prohibida por
efectos de renormalización. Esta emisión se solapa con otra muy ancha alrededor de
1 eV a 80 K. Esta emisión la atribuimos a dos bandas asociadas a dos defectos
complejos, Vca~Sic. y VAS-SiA,. Estos defectos están presentes en densidades inferiores
a 2 x 1018 cm3. según nos muestran las medidas de LVM, incluso inferiores al 10%
de las impurezas donadoras poco profundas en material impurificado hasta 2 x l0’9cm3
-El estudio de la movilidad Hall en GaAs con alta impurificación nos indica que
su valor inferior al previsto según el modelo de Rode es debido al aumento de la masa
efectiva como consecuencia de efectos de renormalización.
-Los experimentos del crecimiento en condiciones extremas y sobre superficies
tipo [1IN] nos han permitido sugerir el efecto del nivel de Fermi (reconstrucción
superficial ) y la baja temperatura de crecimiento (estequiometría superficial) para
justificar la alta incorporación del silicio en sitios de galio (donadores).
-Mediante la técnica ALMBE se han crecido heteroestructuras de mAs sobre
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AlAs y viceversa a una temperatura de substrato de 400 0C. Este modo de crecimineto
ha permitido compatibilizar a una temperatura común (400 0C) estos dos materiales
con temperaturas de crecimiento óptimas por MBE muy diferentes (AlAs: Ts =700 0C,
e mAs: Ts= 500 0C).
-En el crecimiento de mAs sobre AlAs se observa una rápida relajación del
parámetro de red (=3monocapas), mientras que la relajación es mucho más lenta
(=50monocapas) cuando se crece AlAs sobre mAs. Esta asimetría en la relajación
puede ser debida al mayor grado de covalencia del AlAs frente al mAs que se traduce
en una mayor energía de formación de las dislocaciones. Otro hecho a tener en cuenta
es la asimetría de la tensiónes elásticas generadas (tensión o compresión).
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